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Zusammenfassung
In der hier vorliegenden Arbeit wird die heterogene Keimbildungskinetik von stö-
chiometrischem Lithiumdisilicat an der Oberﬂäche und von mehrkomponentigen
Lithiumdisilicat-Glaskeramiken (ZrO2-haltig) im Volumen mittels der Kombinati-
on aus thermoanalytischen und mikroskopischen Methoden untersucht.
Bisher wird die heterogene Keimbildung ausschließlich über eine im Vergleich zur
homogenen Keimbildung erniedrigte Arbeit zur Bildung von Keimen mit kritischer
Größe im Rahmen der klassischen Keimbildungstheorie beschrieben. Da jedoch
Diskrepanzen zwischen den Vorhersagen aus der Theorie und den tatsächlich zu
beobachtenden Vorgängen bestehen, muss eine vom klassischen Ansatz abweichen-
de quantitative Beschreibung der heterogenen Keimbildung entwickelt werden.
Sowohl die statistischen als auch die isothermen einstuﬁgen Experimente zeigen
im stöchiometrischen Lithiumdisilicat eine deutlich von der homogenen separierte
heterogene Keimbildung bei kleineren Unterkühlungen. Die Ergebnisse lassen sich
nur auf Grundlage einer von der klassischen Keimbildungstheorie abweichenden
Form beschreiben. Darin weist der sich bildende Nanokristall im Vergleich zum
Makrokristall einen geringeren Schmelzpunkt und eine kleinere freie Reaktions-
enthalpie (treibende Kraft) auf.
Die Untersuchungen in den Mehrkomponenten-Glaskeramiken weisen die Kristal-
lisation von Lithiumdisilicat als Folgereaktion der Primärkristallisation von Lithi-
ummetasilicat nach. Dabei wirkt ZrO2 als Keimbildner für das Metasilicat und
beeinﬂusst daher indirekt die Kristallisation des Disilicates. D. h. über den Zusatz
von ZrO2 kann die Metasilicat-Kristallisation kontrolliert und damit das Gefü-
ge des Disilicates gezielt eingestellt werden. Die Erhöhung der Keimbildungsrate
von Lithiummetasilicat aufgrund der Zugabe von ZrO2 ist überwiegend mit der
Erniedrigung der Keimbildungsarbeit verbunden, da sich in isoviskosen Systemen
Keimbildungsratenmaxima kongruent verhalten.
Die hier entwickelten Methoden und gewonnenen Erkenntnisse zur Kinetik der he-
terogenen Keimbildung können zur verbesserten Beschreibung der Glasbildungs-
fähigkeit in unterkühlten Schmelzen (kritische Kühlrate) beitragen, aber auch zur
Identiﬁkation geeigneter Keimbildner in technischen Glaskeramiken führen.

11. Einleitung und Motivation
Die Kristallisation ist ein Prozess, der beim Aufheizen eines Glases oberhalb der
Glasübergangstemperatur Tg und beim Abkühlen einer Schmelze unterhalb der
Schmelztemperatur TS (unterkühlte Schmelze) beobachtet wird. Dabei wandelt
sich die komplexe molekulare Struktur der Flüssigkeit in eine periodische Kristall-
struktur des Festkörpers um [1]. Generell vollzieht sich diese Phasenumwandlung
aufgrund der Bildung von Keimen und deren Wachstum zu Kristallen [2]. Die
Kristallisation kann dabei durch eine homogene oder eine heterogene Keimbildung
herbeigeführt werden. Während die chemischen Zusammensetzungen der Keime
und der sich daraus entwickelnden Kristalle im homogenen Fall gleich sind, kön-
nen sie sich bei der heterogenen Keimbildung voneinander unterscheiden [1, 3].
In Abhängigkeit der lokalen Verteilung der zur Keimbildung führenden wirksamen
Stellen können prinzipiell drei typische Kristallisationsgefüge entstehen. Diese sind
in Abbildung 1.1 schematisch dargestellt.
Abbildung 1.1:
Schematische Darstellung der Querschnitte von Gefügen kristallisierter Gläser verursacht
durch links: Oberﬂächen- („envelope“), Mitte: Volumen- („islands“) und rechts: kombinierte
Oberﬂächen- und Volumenkeimbildung („coast-island“). Die letzteren beiden Darstellungen zei-
gen zudem eine amorphe Restmatrix, die aufgrund einer nicht stöchiometrischen Zusammenset-
zung und von Verunreinigungen entstehen kann (nach [4] verändert).
So zeigen manche Systeme ausschließlich eine Oberﬂächenkristallisation (z. B.
NaPO3 [5]), die zum sogenannten „envelope“-Gefüge (Abbildung 1.1, links) führt.
Dabei dienen zum Beispiel die Oberﬂäche selbst oder Fehler auf dieser als wirksa-
me Stellen für eine heterogene Keimbildung (HET) [6]. Ein anderes Extrem stellt
die alleinige Volumenkristallisation (z. B. Co67B33 [7]) in Form des sogenannten
„island“-Gefüges dar (Abbildung 1.1, Mitte). Dabei kann eine homogene Keim-
bildung (HOM) aufgrund von lokalen Fluktuationen in der Dichte der Flüssigkeit
stattﬁnden. Die Mehrheit aller Systeme jedoch zeigt ein Gefüge wie in Abbildung
1.1, rechts. Das „coast-island“-Gefüge kann auch kontrolliert durch die Zugabe von
Keimbildnern im Volumen zu einem an der Oberﬂäche kristallisierenden System
(z. B. NaPO3 + Pt [5]) entstehen und leitet damit zu den glaskeramischen Gefügen
über.
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Glaskeramiken sind polykristalline Festkörper mit einer Restglasphase, die über ei-
ne kontrollierte Kristallisation eines Glases hergestellt werden [1,3]. Um eine Glas-
keramik mit bestimmten Eigenschaften herzustellen, bedarf es einer detaillierten
Kenntnis über die Keimbildung und das Kristallwachstum [8]. Seit Stookey [9] die
erste auf Lithiumdisilicat1 basierende Glaskeramik mittels kontrollierter Kristalli-
sation hergestellt hat, wurde die Kinetik der Kristallisation in weiteren glasbilden-
den Systemen untersucht, um die Mechanismen zu verstehen und gezielt einsetzen
zu können. Als Ergebnis der intensiven Forschung können bereits zum gegenwärti-
gen Zeitpunkt eine Vielzahl an Glaskeramiken unterschiedlichster Zusammenset-
zungen und Gefüge hergestellt werden. Aufgrund der in vielen Bereichen besseren
bis überlegenen Eigenschaften gegenüber anderen Materialien (z. B. Metalle, Poly-
mere, Gläser, Keramiken) werden Glaskeramiken in einem breiten Anwendungsfeld
eingesetzt [1, 13]. Da für die Herstellung einer Glaskeramik mit Volumenkristalli-
sation eine genügend große und gleichmäßig im Volumen verteilte Kristallanzahl-
dichte gewährleistet sein muss [3,8], stellt die Keimbildung eine Schlüsselfunktion
in der kontrollierten Kristallisation dar [14]. Eine hohe Kristallanzahldichte kann
erreicht werden, wenn die Keimbildung intensiviert wird. Dabei führt eine lokale
Erniedrigung der kinetischen und/oder der thermodynamischen Barriere2 zur ver-
stärkten Keimbildung. Neben Methoden, wie zum Beispiel die Erniedrigung der
Viskosität und die Zugabe von grenzﬂächenaktiven Substanzen hat sich insbeson-
dere der Einsatz von Keimbildnern etabliert. Keimbildner können zum einen als in
der oxidischen Schmelze unlösliche metallische Fremdpartikel und zum anderen als
lösliche Oxide eingebracht werden. Die heterogene Keimbildung wird begünstigt,
wenn die Struktur, d. h. die Gitterkonstanten der ausgeschiedenen metallischen
Fremdpartikel denen der kristallisierenden Phase ähnlich sind [16]. In diesem Fall
wachsen die sich entwickelnden Kristalle der neuen Phase epitaktisch auf dem me-
tallischen Keim auf [8]. Auf diese Weise kann die heterogene Keimbildung über die
Anzahldichte der Fremdpartikel kontrolliert werden. Durch die Zugabe von lös-
lichen Oxiden kann die Schmelze in zwei verschiedene Flüssigkeiten entmischen,
wobei im Volumen verteilte amorphe Tröpfchen in einer Matrix nach dem Abküh-
len entstehen und für die Keimbildung beim Wiederaufheizen als wirksame Stellen
1In der Glastechnologie ist es üblich, ein Glas und die entsprechende kristalline Phase gleicher
Zusammensetzung mit einem Stoﬀmengenverhältnis SiO2:Li2O=2:1 als Lithiumdisilicat zu be-
nennen. Abweichend davon wird die kristalline Struktur in der Mineralogie und Silicatchemie als
Lithium-Monophyllosilicat bezeichnet [10–13].
2Um den metastabilen Zustand des Glases in den stabilen Zustand des Kristalls zu überführen,
muss zunächst ein Keim von kritischer Größe gebildet werden. Dabei erhöht sich die freie Energie
des Systems bis diese ein Maximum erreicht. Letzteres wird als thermodynamische Barriere
bezeichnet und entspricht der aufzubringenden Keimbildungsarbeit [13, 15]. Die kritische Größe
wird im Abschnitt „Grundlagen“ eingeführt.
3zur Verfügung stehen [1]. Dabei können folgende Mechanismen zur heterogenen
Keimbildung führen: Beim Aufheizen können zum einen niedrig viskose Tröpfchen
kristallisieren, wobei die Matrix simultan oder zu einem späteren Zeitpunkt he-
terogen an diesen durch Epitaxie kristallisiert. Zum anderen können hochviskose
Tröpfchen beim Aufheizen amorph verbleiben und deren Grenzﬂäche oder chemi-
sche Gradienten um diese als wirksame Stellen für die heterogene Keimbildung der
Matrix dienen. Da eine Entmischung gezielt eingestellt werden kann, ist es möglich
die Keimbildung und damit die Kristallisation zu steuern [14].
Die theoretische Beschreibung der heterogenen Keimbildung erfolgt über die klas-
sische Keimbildungstheorie (CNT) unter Berücksichtigung der Erniedrigung der
thermodynamischen Barriere. Das zur Beschreibung herangezogene Modell ist in
Abbildung 1.2 schematisch dargestellt.
Abbildung 1.2:
Kugelkappen-Modell zur Beschreibung der heterogenen Keimbildung in CNT mit S als Schmelze,
K als Keim, H als heterogene Unterlage, ϕ als Kontaktwinkel (0◦ ≤ ϕ ≤ 180◦) und σKS, σKH und
σSH als Grenzﬂächenspannungen zwischen den jeweiligen Phasen nach [3, 16,17].
Darin wird angenommen, dass sich ein Keim (K) in Form einer Kugelkappe auf
einer ﬂachen heterogenen festen Unterlage (H) in der übersättigten Schmelze (S)
bildet, wobei drei Grenzﬂächen entstehen. Diese werden durch die Grenzﬂächen-
spannungen oder auch speziﬁschen freien Energien zwischen den jeweiligen Pha-
sen σKS, σKH und σSH charakterisiert und beﬁnden sich unter dem Kontaktwinkel
ϕ (0◦ ≤ ϕ ≤ 180◦) im Gleichgewicht. Je kleiner ϕ ist, desto niedriger ist die
zur Bildung eines Keims von kritischer Größe notwendige Arbeit und damit die
thermodynamische Barriere. D. h. ϕ bestimmt die Wirksamkeit3 der heterogenen
Unterlage. So führen die Extrema, d. h. ϕ = 180◦ und ϕ = 0◦ jeweils zu keiner
oder zur vollständigen „Benetzung“ von H. Demzufolge ﬁndet bei ϕ = 180◦ HOM
statt, d. h. die heterogene Unterlage ist nicht wirksam für die Keimbildung und
es muss die Keimbildungsarbeit für HOM aufgewendet werden. Im Vergleich dazu
tendiert die Keimbildungsarbeit bei ϕ = 0◦ gegen Null, d. h. die heterogene Un-
terlage ist für HET höchst wirksam. Bei jedem ϕ zwischen diesen Extrema ist H
3Die Funktion zur Beschreibung der Wirksamkeit von H und die daraus resultierende Erniedrigung
der thermodynamischen Barriere werden im Abschnitt „Grundlagen“ eingeführt.
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für HET je nach Höhe der Grenzﬂächenspannungen weniger (für 90◦ < ϕ < 180◦)
oder mehr (für 0◦ < ϕ < 90◦) wirksam, wobei die heterogene Keimbildungsarbeit
bei ϕ = 90◦ gerade die Hälfte der homogenen beträgt [3, 16, 17]. Die Auswirkung
der Erhöhung der Wirksamkeit von H und damit die Erniedrigung der thermody-
namischen Barriere auf die heterogene Keimbildungsratenkurve im Vergleich zur
homogenen Keimbildungsratenkurve ist in Abbildung 1.3 schematisch dargestellt.
Abbildung 1.3:
Schematische Darstellung des Einﬂusses der Wirksamkeit einer heterogenen Unterlage auf die
Keimbildungsratenkurve nach [18].
Durch die Zugabe eines Keimbildners als heterogene Keimbildungsstelle erhöht
sich die Keimbildungsrate im Vergleich zu HOM und verbreitert sich zu höheren
Temperaturen. Je wirksamer solche Stellen sind, d. h. je kleiner ϕ, desto höher ist
die Keimbildungsrate [19] (Abbildung 1.3). Dieser Zusammenhang ist z. B. auch
für den Vergleich zwischen HOM im Volumen und HET an der Oberﬂäche eines
Glases zu erwarten.
Zwischen den Vorhersagen zur Keimbildung aus der Theorie und den tatsächli-
chen Ereignissen sind jedoch Diskrepanzen zu beobachten. So kann zum Beispiel
die Entstehung eines „coast-island“-Gefüges in Abbildung 1.1, rechts aufgrund
der Lage der Keimbildungsratenkurven in Abbildung 1.3 nicht beschrieben wer-
den. Entsprechend Abbildung 1.3 sollte keine Volumenkristallisation zu beobachten
sein. Um ein tieferes Verständnis für eine Oberﬂächen- und Volumenkristalliation
im gleichen System zu erlangen, muss eine quantitative Beschreibung der heteroge-
nen Keimbildung entwickelt werden, die vom klassischen Ansatz abweicht. Dabei
muss berücksichtigt werden, dass die Kinetik von HET meist in einem sehr kurzen
Zeitfenster, d. h. mit sehr hohen Raten stattﬁndet. Daher müssen geeignete Me-
thoden gefunden werden, um hohe Keimbildungsraten erfassen zu können. Solche
5Methoden sollen in dieser Arbeit unter Verwendung eines stöchiometrischen Li-
thiumdisilicates entwickelt werden, da dieses hinsichtlich der thermodynamischen
Eigenschaften und der homogenen Volumenkeimbildung gut charakterisiert ist.
Bei der Entwicklung von neuen Glaskeramiken mit bestimmten Eigenschaften ist
die Untersuchung der Kinetik der Kristallisation zum Einstellen eines bestimm-
ten Gefüges unerlässlich. Jedoch müssen oftmals ein großer Bereich der chemi-
schen Zusammensetzung des Grundglases gescannt, verschiedene Keimbildner und
jeweils speziﬁsche Wärmebehandlungen getestet werden. Daher ist es zu aufwen-
dig detaillierte Untersuchungen durchzuführen. Es müssen Methoden angewen-
det werden, die es ermöglichen unter dem Gesichtspunkt der Zeit- und Materia-
lersparnis eine Reihe von Zusammensetzungen hinsichtlich ihrer Keimbildungs-
und Kristallwachstumskinetik eﬃzient zu charakterisieren. Zum einen sollen in
dieser Arbeit solche Methoden am Beispiel einer Reihe von mehrkomponenti-
gen Lithiumdisilicat-Glaskeramiken (ZrO2-haltig), die im restaurativen Zahnersatz
aufgrund ihrer guten Eigenschaften eingesetzt werden [13], getestet werden. Zum
anderen soll eine Prozedur entwickelt werden, die eine eﬃziente Einstellung des
Gefüges ermöglicht. Gleichzeitig muss der Einﬂuss von ZrO2 auf die Keimbildungs-
kinetik der in diesem System auftretenden kristallinen Phasen Lithiummeta4- und
Lithiumdisilicat untersucht werden, da dieser bisher noch nicht aufgeklärt wurde.
Ebenso muss geprüft werden, ob die Keimbildung der beiden Phasen gleichzeitig
oder nacheinander stattﬁndet.
Die hier vorliegende Arbeit erweitert folgende bereits veröﬀentlichte Studien:
1. S. Krüger, J. Deubener, C. Ritzberger, W. Höland, „Nucleation Kinetics of
Lithium Metasilicate in ZrO2-Bearing Lithium Disilicate Glasses for Dental
Application“, International Journal of Applied Glass Science 4 (2013) 9–19.
2. S. Krüger, J. Deubener, „Stochastic nature of the liquid-to-crystal hetero-
geneous nucleation of supercooled lithium disilicate liquid“, Journal of Non-
Crystalline Solids 388 (2014) 6–9.
3. S. Krüger, J. Deubener, „Heterogeneous surface nucleation of lithium disi-
licate glass: An isothermal DSC study“, Journal of Non-Crystalline Solids
417–418 (2015) 45–51.
4. S. Krüger, J. Deubener, „Lag time to crystal nucleation of supercooled li-
thium disilicate melts: A test of the classical nucleation theory“, Journal of
Non-Crystalline Solids 426 (2015) 1–6.
4Beträgt das Stoﬀmengenverhältnis SiO2:Li2O=1:1, werden das Glas und die entsprechende kris-
talline Phase gleicher Zusammensetzung in der Glastechnologie Lithiummetasilicat genannt. Ab-
weichend davon wird die kristalline Struktur in der Mineralogie den Inosilicaten zugeordnet und
in der Silicatchemie als Lithium-Monopolysilicat bezeichnet [10–13].
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2. Grundlagen
2.1. Theorie der klassischen Keimbildung
Die Grundlage zur Theorie der klassischen Keimbildung (CNT) wurde von Volmer
& Weber [20] und Becker & Döring [21] durch die Untersuchung von übersättigten
Dämpfen gelegt und von Turnbull & Fischer [22] für kondensierte Systeme weiter-
entwickelt. Nach CNT lässt sich die Keimbildungsrate I im Fall der homogenen
stationären Keimbildung wie folgt ausdrücken [17,23,24]:
I = nV · kT
h
· exp
[
−(W
∗ +∆GD)
kT
]
. (1)
In Gleichung (1) bedeuten nV die Anzahl der Struktureinheiten der kristallisieren-
den Phase pro Volumen des Glases oder der Schmelze (nV = ρGlasNA/M mit ρGlas
als Dichte des Glases, NA der Avogadro-Zahl und M als molare Masse der kris-
tallisierenden Phase [25]), k die Boltzmann-Konstante, T die Temperatur, h das
Planck’sche Wirkungsquantum, W ∗ die Arbeit zur Bildung eines Keims von kriti-
scher Größe (thermodynamische Barriere) und ∆GD die freie Aktivierungsenergie
zum Transport einer strukturellen Einheit durch die Grenzﬂäche Schmelze/Keim
(kinetische Barriere).
Zunächst soll die thermodynamische Barriere der Keimbildung näher betrachtet
werden. Diese kann aus der Arbeit zur Bildung eines Keims W (n), der n Teilchen
enthält, berechnet werden [26]
W (n) = −nVm∆GV + cKBn2/3V 2/3m σKS, (2)
wobei Vm dem molaren Volumen des Kristalls (Vm = M/ρKristall mit ρKristall als
Dichte des Kristalls), ∆GV der Diﬀerenz der freien Energien zwischen Kristall
und Schmelze pro Volumen und cKB dem Formfaktor in der Keimbildung entspre-
chen. Da ∆GV bei der Bildung eines Keims frei wird und σKS zur Erzeugung einer
neuen Oberﬂäche aufgewendet werden muss, durchläuft W (n) bei der kritischen
Größe des Keims ein Maximum [13]. Daher können n ∗ (Anzahl der Teilchen in
einem Keim von kritischer Größe) und W ∗ mit Hilfe der ersten Ableitung (d. h.
dW (n)/dn = 0) berechnet werden:
n ∗ =
8c3KBσ
3
KS
27∆G3VVm
, (3)
7W ∗ =
4c3KBσ
3
KS
27∆G2V
. (4)
Unter der Annahme der Bildung von kugelförmigen Keimen beträgt cKB = (36π)1/3
[17]. Die kritische Größe entspricht dann dem doppelten Radius dieses Keims r ∗
und berechnet sich zu [3, 13]:
r ∗ = − 2σKS
∆GV
. (5)
Dabei können Keime, die größer bzw. kleiner sind als r ∗ wachsen bzw. zerfallen
wieder [13,16].
Die bei der Umwandlung vom Glas zum Kristall frei werdende Energie pro mol
∆G, auch als thermodynamische Triebkraft bezeichnet (mit ∆G = GKristall −GGlas
als Reaktionsenthalpie der Umwandlung [27] und ∆GV = ∆G/Vm), berechnet sich
nach [16]
∆G = ∆HS
(
1− T
TS
) [
1− ξ
2
(
1− T
TS
)]
. (6)
In Gleichung (6) steht ∆HS für die Schmelzenthalpie, die sich aus dem Produkt
der Schmelztemperatur TS und der Schmelzentropie ∆SS ergibt. Der Parameter ξ
stellt die Beziehung zwischen der speziﬁschen molaren Wärmekapazität ∆cp bei
TS und ∆SS als ξ = ∆cp(TS)/∆SS dar.
Nachdem die thermodynamischen Parameter für die Berechnung von I betrachtet
wurden, soll im Folgenden auf die kinetische Barriere der Keimbildung eingegan-
gen werden. Diese kann über den Diﬀusionskoeﬃzienten DSK der diﬀundierenden
Struktureinheiten durch die Grenzﬂäche zwischen der Schmelze und dem Keim
ausgedrückt werden [3, 23,28,29]:
DSK =
kTa2
h
· exp
(
−∆GD
kT
)
, (7)
wobei a der atomaren Sprungweite entspricht und mit der durchschnittlichen Grö-
ße der Struktureinheiten (a = (Vm/NA)1/3 [30]) abgeschätzt werden kann5. Übli-
cherweise wird DSK mittels eines eﬀektiven Diﬀusionskoeﬃzienten Dη, der über
5Unter der Annahme, dass der für die Keimbildung entscheidende Vorgang der Diﬀusion von
Struktureinheiten durch die Grenzﬂäche Schmelze/Keim als ein eindimensionaler Fall betrachtet
werden kann, folgt aus der „Random-Walk-Theorie“ im Zusammenhang mit der Diﬀusion in
Festkörpern, dass sichDSK nachDSK =
1
2
· kT a2
h
·exp (−∆GD
kT
)
berechnet [31,32]. Wird die Diﬀusion
im Rahmen der „Theorie aktivierter Komplexe“ als ein thermisch aktivierter Prozess betrachtet,
bei dem die An- bzw. Ablagerung der Struktureinheiten nicht mit der gleichen Wahrscheinlichkeit
auftritt, entfällt der Faktor 1/2 [33,34].
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die Stokes-Einstein- oder die Eyring-Gleichung mit der Viskosität η der Schmel-
ze korreliert wird, abgeschätzt (DSK = Dη). Dabei wurde die Stokes-Einstein-
Gleichung [35] für sich unabhängig voneinander bewegende, kugelförmige Partikel
in einer Suspension entwickelt. Es wurde jedoch gezeigt, dass diese Gleichung die
Vorgänge in silicatischen Schmelzen nicht gut beschreibt [36–38]. Zur Beschrei-
bung des Zusammenhangs zwischen der Diﬀusion von Netzwerkbildnern und der
Viskosität hat sich die Eyring-Gleichung als geeigneter erwiesen [39–41]:
Dη =
kT
η
· 1
CN
(
n
′
NA
Vm
)1/3
. (8)
In Gleichung (8) [42] entsprechen CN der Koordinationszahl des sich bewegenden
Teilchens und n
′
der Anzahl der Atome in einer Struktureinheit. Eyring nimmt
dabei an, dass der Mechanismus zur Aktivierung der Diﬀusion dem für das viskose
Fließen entspricht [43] und daher die sich bewegenden Teilchen in beiden Prozessen
die gleichen sind [44]. Nach Eyring’s Vorstellung bewegen sich Atome oder Ionen als
ein aktivierter Komplex, der aus CN+1 Teilchen besteht und dessen Größe durch
den Kehrwert der beiden rechten Brüche in Gleichung (8) ausgedrückt wird. Die
Schmelze wird hierbei als eine Gitterstruktur im Nahordnungsbereich betrachtet
und die sich bewegenden Teilchen können über die Potentialschwelle in eine Lücke,
die aufgrund der Verdrängung der nächsten Nachbarn entsteht, springen [45,46].
Zur Beschreibung von η über einen großen Temperaturbereich wird im Allgemeinen
die gut bekannte Vogel–Fulcher–Tammann-Gleichung (VFT) [47–49] verwendet:
lg(η) = A+
B
T − T0 , (9)
wobei A, B und T0 Konstanten sind, die vom System abhängen. Da die VFT-
Gleichung bei der Extrapolation der Viskositätsdaten zu niedrigen Temperaturen
fehlerbehaftet ist, haben Mauro et al. auf Grundlage der Temperaturabhängigkeit
der Konﬁgurationsentropie die sogenannte MYEGA-Gleichung entwickelt [50]
lg(η) = lg(η∞) + [12− lg(η∞)] · Tg
T
· exp
[(
F
12− lg(η∞) − 1
)(
Tg
T
− 1
)]
, (10)
worin lg(η∞) ≈ −3 [51] gesetzt werden kann, F und Tg jeweils die Fragilität eines
Glases und die Glasübergangstemperatur wiedergeben und somit Fit-Parameter
darstellen.
9Da sich in realen unterkühlten Systemen (T < T S) aufgrund von Fluktuationen
nicht augenblicklich ein Gleichgewicht der Größenverteilung von Keimen einstellt,
wird die Keimbildung zunächst durch einen nicht-stationären oder auch transienten
Charakter geprägt [52] und kann mittels einer experimentellen Induktionszeit tind
tind = τ1 + τns + τW (11)
quantiﬁziert werden [30]. In Gleichung (11) bedeuten τ1, τns und τW jeweils die
Zeit zur Bildung des ersten Keims, die Zeit bis zum Einstellen der stationären
Keimbildung und die Zeit, die notwendig ist, um die gebildeten Keime zu Kristallen
von mittels optischer Mikroskopie (OM) sichtbarer Größe zu entwickeln. Der dem
System eigene inhärente Zeitverzug zur Keimbildung τi, der sich aus τ1 und τns
zusammensetzt, kann in der folgenden Form dargestellt werden:
τi = Q · kTV
2
mσKS
a2DKS∆G2
. (12)
In Gleichung (12) entspricht Q einem numerischen Faktor (mit Q = 4/π [53] und
Q = 16/π2 [54]). Eine gute Übersicht zu den von unterschiedlichen Autoren abgelei-
teten Faktoren gibt Kelton [55]. Die Herleitung von Gleichung (12) mit Q = 16/π2
nach Kashchiev ist im Anhang A ausführlich dargestellt.
Aufgrund von Inhomogenitäten, Fremdpartikeln (Verunreinigungen), Keimbild-
nern, fehlerbehafteten Oberﬂächen (z. B. Risse, scharfe Kanten) und Phasengren-
zen (Schmelze/Atmosphäre, Schmelze/Festkörper) zeigen viele Systeme eher eine
heterogene als eine homogene Keimbildung [6, 15,56–58]. Ursache für den intensi-
vierenden Eﬀekt einer Heterogenität in der Keimbildung ist eine kleine Grenzﬂä-
chenspannung zwischen letzterer und dem Keim und kann über ϕ in der Beschrei-
bung der Keimbildungskinetik berücksichtigt werden [1], wie im Abschnitt „Ein-
leitung und Motivation“ bereits erwähnt wurde. So wird W ∗ für jedes ϕ < 180◦
reduziert und HET ﬁndet gegenüber HOM bevorzugt statt, daW ∗HET = W
∗
HOM ·ΦW ∗
mit W ∗HOM = W
∗ aus Gleichung (4) und
ΦW ∗ =
1
4
(2 + cos ϕ)(1− cos ϕ)2. (13)
Dabei ist ΦW ∗ mit 0 ≤ ΦW ∗ ≤ 1 ein Maß für die Wirksamkeit der heterogenen
Unterlage und wird durch ϕ bestimmt. Die Reduzierung von W ∗ durch HET hat
auch eine Verkürzung von τi zur Folge. Dabei entspricht τi, HET = τi, HOM · Φτi mit
τi, HOM = τi aus Gleichung (12) und
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Φτi =
1
2
(2− cos ϕ− cos2 ϕ). (14)
Um die heterogene Keimbildungsrate zu berechnen, wird in CNT zusätzlich zur
Substitution von W ∗ durch W ∗HET in Gleichung (1) das nV durch nO = n
2/3
V (mit
nO als Anzahl der Struktureinheiten der Schmelze im Kontakt mit der heteroge-
nen Unterlage pro Fläche) ersetzt [6, 59]. Sind jedoch nur bestimmte Stellen auf
dieser Fläche für die Keimbildung wirksam, reduziert sich nO um den Faktor φ zu
n
′
O = φnO mit φ << 1 [60,61].
An dieser Stelle soll erwähnt sein, dass die Vorhersage der Keimbildungsrate durch
CNT für unterschiedliche Systeme getestet wurde und sich gravierende Unterschie-
de zwischen Theorie und Experiment gezeigt haben [25, 62–66]. Die Ursachen für
diese Diskrepanzen sind im Wert von σKS (Temperatur- und Größenabhängigkeit),
in den verglichen mit dem Makrokristall anderen thermodynamischen Eigenschaf-
ten eines Keims von kritischer Größe (Nanokristall) aufgrund der Größe, der gerin-
geren Ordnung oder einer anderen Zusammensetzung (z. B. als metastabile Phase)
des Nanokristalls, in den sich während der Kristallisation aufbauenden elastischen
Spannungen zwischen Schmelze und Kristall [15,67] und in der Diﬀerenz zwischen
DSK und Dη bei T < Tg [29] zu suchen.
2.2. Keimbildung – ein stochastischer Prozess
Neben CNT kann die Kinetik der Keimbildung auch über einen Wahrscheinlich-
keitsansatz beschrieben werden. Demzufolge unterliegen sowohl die Anzahl der in
einem bestimmten Zeitintervall entstandenen Keime als auch die Zeit bis zur Bil-
dung des ersten Keims einem zufälligen Prozess. Unter der Annahme, dass die
Keimbildungsereignisse zusätzlich unabhänging voneinander stattﬁnden, unterlie-
gen diese einer Poisson-Verteilung [68–70]:
Pj =
ψ j · exp(−ψ)
j!
, (15)
mit Pj und ψ jeweils als Wahrscheinlichkeit des Eintretens von j Ereignissen und
der durchschnittlichen Anzahl der Ereignisse im betrachteten Zeitintervall. Mit
Hilfe der Kombination von Gleichung (15) und CNT, d. h. ψ = I t, ergibt die
Poisson-Verteilung für die Bildung von mindestens einem Keim in der Zeit t im
Fall der stationären Keimbildung:
P≥1 = 1− exp(−I t). (16)
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Toschev et al. [68] haben Experimente durchgeführt, in denen Quecksilber elek-
trolytisch auf aus Platin bestehenden Einkristallelektroden abgeschieden wurde.
In den zeitabhängigen Wahrscheinlichkeitsverteilungen haben Toschev et al. einen
deutlich nicht-stationären Charakter der Keimbildung festgestellt. Zur Veranschau-
lichung sind sowohl der stationäre als auch der nicht-stationäre Fall der Keimbil-
dung in Abbildung 2.1 dargestellt.
Abbildung 2.1:
Wahrscheinlichkeitsverteilung zur Bildung von mindestens einem Keim im stationären und nicht-
stationären Fall nach [68].
Die stochastische Natur der Keimbildung, d. h. die Wahrscheinlichkeitsverteilung
von Zeiten bis zur Bildung des ersten (die Ableitungen der Kurven in Abbil-
dung 2.1) oder mindestens eines Keims (Abbildung 2.1), wurde in metallischen
Schmelzen (Niob und Zirkon [71], Aluminium [72], Gold und Kupfer [73, 74] und
Zinn [75–77]), in purem, mit Silber oder organischen Lösungsmitteln versetztem
Wasser [78–82] und in Gashydraten [83, 84] bereits eingehend untersucht. In al-
len Experimenten wurde eine einzelne Probe in mehreren Zyklen (bis zu 1000)
wiederholt unter TS abgekühlt, dabei kristallisiert, wieder aufgeschmolzen und die
Zeit oder die Unterkühlung (∆T = TS − T ) zum Zeitpunkt des Kristallisationsbe-
ginns erfasst. Dabei wird angenommen, dass das Zeitmittel dem Ensemblemittel
entspricht [85]. D. h. im Mittel erzielen die wiederholte Unterkühlung einer ein-
zelnen Probe das gleiche Ergebnis wie die Unterkühlung gleich vieler (gleicher)
Proben [86]. Im Folgenden soll auf die oben erwähnten Untersuchungen der nicht-
metallischen Proben (z. B. pures Wasser) eingegangen werden. Zur Ermittlung
der statistischen Verteilung von Zeiten und Unterkühlungen wurde ein Gerät ent-
wickelt, das eine in einer Zelle beﬁndliche wässrige Probe wiederholt mittels ei-
ner automatischen „Feed-Back“-Kontrolle unterkühlt und wieder aufheizt. Die-
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ser „automated lag-time apparatus“ (ALTA) heizt die Probe automatisch wieder
auf, wenn eine Kristallisation (Gefrieren des Wassers), die über die Änderung der
Transmission der Probe registriert wird, eintritt [78, 79]. In der ersten Konﬁgura-
tion von ALTA wird die Probe auf ein festgelegtes ∆T unterkühlt und die Zeit
bis zum Eintreten der Kristallisation detektiert (isotherm). Da die Wachstumsrate
der Kristalle bei solchen Temperaturen sehr hoch ist, entspricht diese Zeit τ1. Aus
der Anzahl der Läufe, die zum Zeitpunkt t nicht gekeimt sind N(t) und der Ge-
samtanzahl der Läufe in einem Versuch N0 wird zu jedem Zeitpunkt der Anteil an
Schmelze N(t)/N0 berechnet. Barlow & Haymet und Heneghan et al. [78, 79] ha-
ben festgestellt, dass die Bildung des ersten Keims einer Umwandlung 1. Ordnung
folgt:
N(t)/N0 = exp(−κ t), (17)
mit κ als konstante Rate für die Umwandlung. An dieser Stelle muss darauf hinge-
wiesen werden, dass auf der linken Seite in Gleichung (17) eine relative Häuﬁgkeit
steht, die aufgrund der großen Anzahl an Läufen (Zyklen) mit 1 − P≥1 aus Glei-
chung (16) gleichgesetzt werden kann [87]. Demzufolge gilt κ = I und I = 1/τi
im stationären Fall [68–70]. Da Gleichung (17) κ zum Ausgleich der Einheiten als
Frequenz verlangt, muss I ebenfalls als Frequenz eingesetzt werden. Entsprechend
der Art der Keimbildung muss I daher mit dem Volumen oder der Oberﬂäche in
Gleichung (1) multipliziert werden. Später wurde ALTA weiter entwickelt, sodass
auch die statistische Verteilung von Unterkühlungen N(∆T )/N0 (mit N(∆T ) als
die Anzahl der Läufe, die bei ∆T noch nicht gekeimt sind) ermittelt werden konn-
te, wobei ALTA kontinuierlich mit einer konstanten Kühlrate unterkühlt und die
Temperatur der Kristallisation erfasst (isochron) [80,81]. Um τi aus dieser Vertei-
lung ermitteln zu können, muss die Kurve N(∆T )/N0 – ∆T unter Verwendung der
Gleichungen (1), (4), (6)–(8) und (17) entfaltet werden. Mittels eines vereinfachten
Ansatzes zur Beschreibung von ∆G (d. h. ξ = 0 [16]) folgt
ln
[
η
δ
· ln
(
N0
N(∆T )
)]
= ln(C1)− C2
T∆T 2
, (18)
worin C1 und C2 Konstanten darstellen und δ (=̂ t in Gleichung (17)) über den
Quotienten ∆T/q (mit q als Kühlrate) ausgedrückt werden kann. Die Herleitung
von Gleichung (18) ist im Anhang B ausführlich dargelegt. Mit Hilfe dieser Glei-
chung lässt sich nun für jedes ∆T ein I berechnen und damit eine von ∆T ab-
hängige Kurve für τi generieren. Heneghan et al. haben über einen Vergleich des
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isothermen (konstante Unterkühlung) und isochronen (konstante Kühlrate) Be-
triebsmodus’ von ALTA gezeigt, dass die Bestimmung von τi für wässrige Proben
gute Übereinstimmungen in den Ergebnissen zwischen beiden Modi liefern [80,81].
Mittels solcher Experimente kann außerdem der Einﬂuss von Störungen [88] und
Zusätzen, insbesondere die Eﬀektivität von Keimbildnern auf die Keimbildung des
zu untersuchenden Materials erfasst werden [79,81,82].
2.3. Die Tammann’schen Kurven
Neben der oben beschriebenen Keimbildung wird die Kristallisation eines Gla-
ses zusätzlich durch einen zweiten Prozess, das Kristallwachstum, bestimmt. Die
temperaturabhängigen Raten beider Prozesse hat Tammann 1933 [2] in einem
Diagramm zu den gut bekannten Tammann’schen Kurven zusammengefasst.
Abbildung 2.2:
Klassische Darstellung der Tammann’schen Kurven: Raten von Keimbildung (KB) und Kristall-
wachstum (KW) in Abhängigkeit der Temperatur nach [2].
Die Raten beider Prozesse in Abbildung 2.2 zeigen jeweils vom System abhängige
ausgeprägte Maxima, wobei die Keimbildung (KB) im Vergleich zum Kristall-
wachstum (KW) bei größeren Unterkühlungen stattﬁndet. Der Abstand zwischen
den Maxima bestimmt die Größe des Überlappungsbereichs beider Kurven (grau).
Da im Überlappungsbereich die Kristallisation stattﬁndet, sollte dieser mit mög-
lichst hohen Kühlraten durchfahren werden, wenn aus der Schmelze ein Glas ent-
stehen soll. Im Gegensatz dazu ist die Kristallisation erwünscht, wenn eine Glaske-
ramik hergestellt werden soll. Entsprechend Abbildung 1.3 im Kapitel „Einleitung
und Motivation“ verschiebt sich die Keimbildungsratenkurve mit zunehmender
Wirksamkeit der Heterogenität zu höheren Temperaturen. Dadurch wird der Über-
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lappungsbereich zwischen den Raten der Keimbildung und des Kristallwachstums
vergrößert und die Kristallisation des Ausgangsglases wird vereinfacht.
2.4. Thermoanalytische Methoden
Zur Bestimmung der Keimbildungskinetik wird, im Fall eines kleinen Überlap-
pungsbereiches zwischen KB und KW, üblicherweise die von Tammann [89] vor-
geschlagene Zwei-Stufen-Methode angewendet. In dieser Methode wird eine Probe
zunächst bei unterschiedlichen Keimbildungstemperaturen TKB für verschiedene
Zeiten gekeimt. Anschließend werden die Keime oder auch Nanokristalle bei ei-
ner für alle Proben gleichen Kristallwachstumstemperatur TKW zu mittels OM
sichtbarer Größe entwickelt und gezählt. Mit Hilfe der sich daraus ergebenden
zeitabhängigen Kurven der Kristallanzahldichte NV (d. h. Anzahl pro Volumen)
kann aus der Steigung für jede TKB ein I ermittelt werden. Da diese Methode
jedoch sehr zeitaufwendig ist [90], wurden in den vergangenen Jahrzehnten ther-
moanalytische Methoden unter Verwendung der Diﬀerenzthermoanalyse (DTA –
„diﬀerential thermal analysis“) und der dynamischen Diﬀerenzkalorimetrie (DSC
– „diﬀerential scanning calorimetry“) entwickelt, um die Kristallisationskinetik zu
untersuchen. Im Folgenden sollen einige dieser Methoden eingehender betrachtet
werden.
Die theoretische Grundlage zur Bestimmung der Kristallisationskinetik (d. h. die
Rate der Umwandlung vom Glas zum Kristall) bildet in solchen Methoden die
Johnson–Mehl–Avrami–Kolmogoroﬀ(JMAK)-Theorie [91–95], die den umgewan-
delten kristallinen Anteil α in Abhängigkeit von der Zeit beschreibt und in der
heute üblichen Form [17,26]
α(t) = 1− exp(−Kefftx) ≈ 1− exp(−cKWIUx−1x−1tx) (19)
dargestellt werden kann. In dieser Gleichung bedeuten Keff die eﬀektive Reak-
tionsrate, x der Avrami-Koeﬃzient, cKW der die Geometrie der Kristalle wider-
spiegelnde Formfaktor und U die stationäre Kristallwachstumsrate. Dabei hängt
Keff von I und U ab, wobei die Temperaturabhängigkeit in einem engen Tem-
peraturintervall mittels eines Arrhenius-Ansatzes bestimmt werden kann [96]. In
Gleichung (19) stellt cKW eine die Einheiten ausgleichende Größe dar und ist daher
in m4−x anzugeben. Da die Kristallisationsrate (d. h. dα/dt) proportional zum
DTA- oder DSC-Signal ist [97], können beide Messmethoden zur Bestimmung der
kinetischen Parameter der Umwandlung eingesetzt werden. Dabei muss die Ana-
lyse unter isothermen Bedingungen im Überlappungsgebiet durchgeführt werden,
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die Keimbildung muss zufällig erfolgen und I sowie U müssen unabhängig von
der Zeit (d. h. stationär) sein [92–95]. Obwohl die JMAK-Gleichung ausschließlich
für isotherme Bedingungen anzuwenden ist, wurden Modiﬁkationen der Gleichung
entwickelt, um insbesondere Keff auch unter isochronen Bedingungen ermitteln zu
können (z. B. die Methode nach Kissinger [98]). Die JMAK-Theorie wurde sowohl
für isotherme [99–103] als auch für isochrone [96,104–107] Bedingungen angewen-
det und auf ihre Gültigkeit getestet, aber auch bewertet und aufgrund der der
Realität oftmals nicht genügenden Annahmen kritisiert und entsprechend modi-
ﬁziert [108–114]. Dabei wurden insbesondere die Annahmen für isochrone Bedin-
gungen kritisiert [97,115–119]. Um die JMAK-Theorie anwenden zu können, muss
aufgrund der Grundaussage in der Kritik eine detaillierte Kenntnis über die Me-
chanismen in der Keimbildung und im Kristallwachstum vorhanden sein. Ändern
sich diese Mechanismen während der fortschreitenden Kristallisation (z. B. auf-
grund der Veränderung der Ausgangszusammensetzung der Nanokristalle [102]),
resultiert dies in einer Änderung der zur Bestimmung von x verwendeten typi-
schen Auftragung von ln[−ln(1− α(t))]–ln(t). D. h. die Kurven zeigen nicht mehr
länger ein lineares Verhalten. Folglich müssen in einem solchen Fall verschiedene
Bereiche dieser Kurven und damit jeder Bereich der Umwandlung für sich betrach-
tet werden. Ein kontinuierlicher Ansatz, d. h. die Ableitung der eben erwähnten
Auftragungen,
x(α) =
d ln[−ln(1− α(t))]
d ln(t)
, (20)
führt zum temporären Avrami-Koeﬃzienten x(α). Dieser zeigt in Abhängigkeit von
α Änderungen, wenn sich z. B. die Keimbildungsrate [120] oder der Kristallwachs-
tumsmechanismus [121] ändern. An dieser Stelle sei erwähnt, dass die Probleme, die
aufgrund fehlerbehafteter Annahmen bei der Bestimmung der Kristallisationskine-
tik mittels der JMAK-Theorie auftreten, durch eine numerische Lösung vermieden
werden können. Da darin Kristallisationsmechanismen sowohl an der Oberﬂäche
(O) als auch im Volumen (V), eine nicht-stationäre Keimbildung sowie Größe und
Form der Partikel berücksichtigt werden, erzielt diese Lösung Parameter mit hö-
herer Genauigkeit für die Analyse von DTA- und DSC-Signalen [122,123].
Um die Kinetik einer von der Oberﬂäche ausgehenden Kristallisation mittels iso-
chroner DTA-Experimente zu beschreiben und daraus die Dichte der Oberﬂächen-
keime eines Korns und die Kristallwachstumsrate abzuleiten, hat Müller [124] ein
Modell entwickelt, das den Einﬂuss der Korngröße berücksichtigt. Dieses wurde
mittels der Untersuchung von Cordierit-Glaspulvern veriﬁziert.
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Abbildung 2.3:
Schematische Darstellung eines DTA-Signals in Abhängigkeit von der Temperatur mit den ent-
sprechend der Position im Signal zugehörigen schematischen Oberﬂächen- (Draufsicht) und Ge-
fügebildern (Querschnitt) nach [124].
Abbildung 2.3 zeigt die schematische Darstellung eines DTA-Signals in Abhän-
gigkeit von der Temperatur resultierend aus der Kristallisation eines Cordierit-
Glaspulvers. Müller nimmt in seinem Modell an, dass die Oberﬂächenkeimbildung
mit sehr hohen Raten stattﬁndet. Daher sind alle für die Keimbildung wirksamen
Stellen auf der Oberﬂäche (schwarze Punkte in der Draufsicht, grau) bereits zu
Beginn des Signals vollständig belegt, aber noch nicht gewachsen (Querschnitt,
grau). Aufgrund der Temperaturerhöhung beginnen die Keime mit dem Wachs-
tum sowohl an der Oberﬂäche (Quadrate in der Draufsicht, blau) als auch ins
Volumen (Querschnitt, blau). Dadurch nimmt das DTA-Signal zu bis die Kristalle
sowohl an der Oberﬂäche (Draufsicht, rot) als auch im Volumen (Querschnitt, rot)
aneinanderstoßen (kollidieren) und sich ein Maximum im DTA-Signal zeigt. Dieses
Maximum entsteht, da sich zunächst die Grenzﬂäche zwischen Glas und Kristall
kontinuierlich vergrößert und ab dem Zeitpunkt der Kollision schlagartig verklei-
nert. Das darauf folgende breite Restsignal spiegelt das Wachstum der Kristalle in
das Volumen wider (Querschnitt, grün). Müller hat mit dieser Studie gezeigt, dass
es möglich ist, solche topokinetischen Wechsel (Änderungen in der Kristallwachs-
tumsrichtung) mittels thermoanalytischer Methoden sichtbar zu machen.
Neben der JMAK-Theorie zur Bestimmung der Kristallisationskinetik in ihrer Ge-
samtheit, gibt es andere thermoanalytische Methoden zur Ermittlung von tempe-
raturabhängigen Kurven, die der Keimbildungs- und der Kristallwachstumsraten-
kurve ähnlich sind. Diese Methoden können auch zur Ermittlung absoluter Größen
der Keimbildung und des Kristallwachstums verwendet werden, insbesondere die
Temperatur bei der maximalen Keimbildungsrate Tmax, die Anzahl an eingefro-
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renen Kristallen, I und U [125–135]. Zwei dieser Methoden sollen im Folgenden
eingehender betrachtet werden.
Um Tmax zu ermitteln, haben Marotta et al. [125, 126] ein stöchiometrisches Li-
thiumdisilicat-Glas mittels DTA bei unterschiedlichen TKB im Keimbildungsgebiet
(Abbildung 2.4, links) gleich lang getempert. Diese vorgekeimten Proben wurden
anschließend über die vollständige Kristallisation des Glases hinweg aufgeheizt
(Abbildung 2.4, rechts).
Abbildung 2.4:
Vorgehensweise zur Bestimmung von Tmax nach [125,126]; links: Tammann’sche Kurven nach [2],
rechts: Temperaturprogramm mit Haltetemperaturen im Keimbildungsgebiet und anschließen-
dem Upscan.
Die Grundidee dieser Methode besteht darin, dass sich die Verschiebung der Kris-
tallisationspeaks der vorgekeimten Proben (farbige Kurven in Abbildung 2.5, links)
im Vergleich zum Kristallisationspeak einer ungekeimten Probe (schwarze Kurve
in Abbildung 2.5, links) proportional zur Anzahl der bereits vorhandenen Keime
verhält. Sobald die bereits vorhandenen Nanokristalle den Temperaturbereich des
Kristallwachstums bei T > TKB erreichen, wächst im Vergleich zum Upscan augen-
blicklich eine große Anzahl an Keimen und entwickelt dabei eine dementsprechend
genügend große Temperatur- (DTA) oder Wärmediﬀerenz (DSC), sodass der Kris-
tallisationspeak früher detektiert werden kann.
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Abbildung 2.5:
Bestimmung von Tmax nach [125,126]; links: Lage der Kristallisationspeaks nach dem Upscan und
nach voheriger KB, rechts: Peak-Verschiebung in Abhängigkeit von TKB – Verlauf ähnelt einer
Keimbildungsratenkurve.
Demzufolge gilt: NV ∼ (TP0 − TP), mit den Peaktemperaturen des Kristallisati-
onssignals TP0 der ungekeimten und TP der vorgekeimten Probe. Der Vorteil dieser
Methode besteht neben der Zeit- und Materialersparnis darin, dass die Auftragung
der Peakverschiebung TP0 − TP über die Keimbildungstemperatur eine der Keim-
bildungsratenkurve ähnliche Kurve und Tmax ergibt (Abbildung 2.5, rechts). Die
Marotta-Methode gibt keine quantitativen Informationen bezüglich I und kann
nicht für Systeme, deren Überlappungsbereich groß ist, eingesetzt werden.
Später wurde die Grundidee der Marotta-Methode von Wakasugi et al. [133, 134]
aufgegriﬀen. In dieser Methode wurden für ein Lithiumdisilicat-Glas NV aus der
traditionellen Zwei-Stufen-Methode (OM, Abbildung 2.6, links oben) mit TP aus
der Thermoanalyse (DTA oder DSC, Abbildung 2.6, links unten) kombiniert.
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Abbildung 2.6:
Wakasugi-Methode [133, 134] zur quantitativen Ermittlung der Keimbildungsratenkurve; links:
NV aus optischer Mikroskopie (oben) und TP aus DTA/DSC (unten) bei jeweils verschiedenen
TKB, rechts: Kombination aus OM und DTA/DSC mit den vom Material abhängenden Parame-
tern MP1 und MP2 als jeweils der Achsenabschnitt und die Steigung der linearen Funktion.
Dabei ist zu beachten, dass in beiden Messmethoden die gleichen Keimbildungs-
zeiten tKB eingehalten werden. Während NV einen linearen Zusammenhang mit
tKB zeigt (Abbildung 2.6, links oben), fällt TP exponentiell mit tKB ab (Abbildung
2.6, links unten). Durch die Auftragung des Logarithmus’ von NV gegenüber TP
(Abbildung 2.6, rechts) haben Wakasugi et al. [133, 134] einen linearen Zusam-
menhang festgestellt. D. h. ein großer Vorteil dieser Methode besteht darin, dass
die zeitintensive traditionelle Methode zur Bestimmung von NV-Kurven bei nur
einer TKB durchgeführt werden muss. Die weiteren Anzahldichten für andere TKB
können dann berechnet werden. Mittels der auf diese Weise für jede TKB erzeugten
NV-Kurven kann I ermittelt werden. Es ist anzumerken, dass sowohl die Stei-
gung MP2 und als auch der Achsenabschnitt MP1 der linearen Funktion in der
Wakasugi-Methode vom Material abhängen. Abbildung 2.6 zeigt ausschließlich die
Ergebnisse für TKB ≤ Tmax. Bei TKB > Tmax würden sich die entsprechenden Daten-
punkte auf der linearen Funktion (Abbildung 2.6, rechts) zwischen den anderen
verteilen.
20 2. Grundlagen
2.5. Lithiumdisilicat-Glaskeramiken
Seit Stookey mittels kontrollierter Kristallisation, d. h. durch die Zugabe von Keim-
bildnern, die erste auf Lithiumdisilicat basierende Glaskeramik entwickelte [9,13],
sind die Keimbildung und das Kristallwachstum des stöchiometrischen Lithiumdi-
silicates umfassend untersucht worden, um ein tieferes Verständnis zur Kinetik zu
erlangen und damit ein bestimmtes Gefüge zum Erzielen gewünschter Eigenschaf-
ten einstellen zu können. Zum gegenwärtigen Zeitpunkt bildet Lithiumdisilicat
in kommerziell erhältlichen Glaskeramiken, insbesondere in der Dentaltechnik die
kristalline Hauptphase [136–139]. Solche Lithiumdisilicat-Glaskeramiken sind ein-
fach zu schmelzen und zu kristallisieren und weisen aufgrund ihres verzahnten Ge-
füges (die sogenannte „Kartenhausstruktur“ [140]) gute mechanische Eigenschaf-
ten auf [13]. Da für das stöchiometrische Lithiumdisilicat-Glas (und den entspre-
chenden Kristall) detaillierte thermodynamische Daten vorhanden sind [141], wur-
de die Kristallisationskinetik dieses Glases (und quasi-stöchiometrischer Zusam-
mensetzungen) sowohl mittels der traditionellen Zwei-Stufen-Methode [142–152]
als auch über DTA/DSC-Analysen [125–127, 130–135, 153, 154] intensiv unter-
sucht. Aufgrund dessen und des im Volumen homogen keimbildenden Charakters
[147, 155, 156] wurde Lithiumdisilicat zum Modellglas, insbesondere für die Über-
prüfung der Gültigkeit von CNT [25,30,62–64,67,157,158]. Dabei wird der Charak-
ter der Keimbildung des stöchiometrischen Lithiumdisilicat-Glases aufgrund des
Nachweises der Bildung von metastabilen Phasen (z. B. Lithiummetasilicat) im
frühen Stadium der Kristallisation bis heute kontrovers diskutiert [28,30,159–162].
Abbildung 2.7 zeigt das System Li2O–SiO2–P2O5–ZrO2 mit den stöchiometrischen
Phasen Lithiumdisilicat (Li2Si2O5) und Lithiumorthophosphat (Li3PO4) in der
Form eines Tetraeders und die Logarithmen der mittels verschiedener Zusam-
mensetzungen erreichbaren maximalen stationären Keimbildungsraten Imax von
Lithiummeta- und Lithiumdisilicat.
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Abbildung 2.7:
Logarithmen der maximalen stationären Keimbildungsraten lg(Imax) [Imax in m-3s-1] der Kristal-
lisation von Lithiummeta- und Lithiumdisilicat im System Li2O–SiO2–P2O5–ZrO2.
So zeigt ein stöchiometrisches Lithiumdisilicat-Glas (blau in Abbildung 2.7) ein
lg(Imax) ≈ 9, 5 [Imax in m-3s-1] [144]. Bei nicht-stöchiometrischen Gläsern im bi-
nären System Li2O–SiO2 (dunkelgrüne Linie auf dem Tetraeder in Abbildung 2.7)
konnte eine Erhöhung der maximalen stationären Keimbildungsrate von bis zu
3,5 Größenordnungen [28], verglichen mit dem stöchiometrischen Lithiumdisilicat-
Glas, festgestellt werden. Die Begünstigung der Keimbildung wird dabei auf die
Entmischung von amorphen Phasen [163, 164] oder die Aussscheidung von meta-
stabilen Phasen [28,159,162] zurückgeführt.
Die Zugabe von P2O5 zum stöchiometrischen Lithiumdisilicat-Glas (violette Linie
im Tetraeder in Abbildung 2.7) führt zu einer Steigerung von Imax um bis zu 3,5
Größenordnungen. Die beschleunigte Keimbildung wird bei einer solchen Zusam-
mensetzung durch die Entmischung einer amorphen Phase oder durch die Bildung
von kristallinem Li3PO4 hervorgerufen [164–166]. Dagegen wird eine erhebliche
Steigerung von Imax um bis zu 7,5 Größenordnungen erreicht [167], wenn P2O5
zu einem nicht-stöchiometrischen Lithiumdisilicat-Glas zugegeben wird (hellgrü-
nes Feld in Abbildung 2.7).
Das ternäre System Li2O–SiO2–P2O5 mit P2O5 als Keimbildner diente als Grund-
lage zur Entwicklung einer Reihe von mehrkomponentigen Glaskeramiken [13,168–
172]. Aufgrund der erzielten guten Pressbarkeit [173–175], der mechanischen Ei-
genschaften [176–178] und chemischen Beständigkeit [179] werden die Glaskera-
miken als Material für den restaurativen Zahnersatz eingesetzt [13]. Insbesondere
die Entwicklung einer mehrkomponentigen Glaskeramik auf Basis des Vierstoﬀ-
systems Li2O–SiO2–P2O5–ZrO2 (graues Feld in Abbildung 2.7) [180, 181] führte
zu einem Material, das zusätzlich zu den bereits genannten Vorteilen hervorragen-
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de und gut einstellbare optische Eigenschaften aufweist [182–184]. Des Weiteren
kann diese Glaskeramik aufgrund des thermischen Ausdehnungskoeﬃzienten feh-
lerfrei auf ZrO2-Keramiken aufgepresst [13, 180] und durch die Entstehung von
Lithiummetasilicat als Zwischenprodukt (mit der typischen blauen Farbe) mittels
CAD/CAM-Methoden in jede für den restaurativen Zahnersatz notwendige Form
überführt werden [175]. Bis zum gegenwärtigen Zeitpunkt wurden in dieser mehr-
komponentigen Glaskeramik Untersuchungen u. a. zur Kristallisationsfolge der in
diesem System auftretenden Phasen Li2SiO3, Li2Si2O5, SiO2 und Li3PO4, zu deren
Gefüge, zur Struktur und zu den mechanischen sowie optischen Eigenschaften in
Abhängigkeit vom ZrO2-Gehalt durchgeführt [13, 182, 185, 186]. Apel et al. [182]
haben dabei festgestellt, dass die Transluzenz der Glaskeramik steigt, wenn der
Anteil an ZrO2 erhöht wird.
Die Transmission Γ einer Glaskeramik lässt sich über die Trübung γ und die Weg-
strecke d, die ein Lichtstrahl in einer Probe zurücklegen muss, auf Grundlage der
Rayleigh–Gans-Theorie nach [187,188] folgendermaßen ausdrücken:
Γ = exp(−γ d) = exp
(
−32π
4b2d
3λ4
· αr3∆b2
)
, (21)
worin b der Brechzahl des Kristalls, ∆b dem Brechzahlunterschied zwischen Kristall
und Restglasphase, λ der Wällenlänge und r dem Radius des Kristalls entsprechen.
Aus Gleichung (21) folgt, dass die Transmission sowohl mit zunehmendem r als
auch mit steigendem ∆b sinkt.
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3. Arbeitshypothesen
In diesem Abschnitt der Arbeit werden die Arbeitshypothesen aus den im vorange-
gangenen Kapitel eingeführten Methoden und Modellen sowie deren hier beschrie-
benen Lücken für das Lithimdisilicat und die mehrkomponentigen Glaskeramiken
(ZrO2-haltig) abgeleitet bzw. aufgestellt. Auf Grundlage dieser Arbeitshypothesen
(kursiv dargestellt) werden die im nächsten Kapitel beschriebenen Experimente
durchgeführt.
These 1
In einer Studie über die Glasbildungsfähigkeit und die Glasstabilität von Lithi-
umdisilicat haben Cabral et al. [189] Daten erfasst, die einen Hinweis auf die
stochastische Natur der Keimbildung in diesem System geben. Darin wurde fest-
gestellt, dass die Kristallisation des Glases bei bis zu 6 Unterkühlungszyklen je
Kühlrate stets bei unterschiedlichen Temperaturen stattﬁndet und somit nicht re-
produzierbar ist. Ebenso wie für die niedrig viskosen Systeme (z. B. reines oder
mit Keimbildnern versetztes Wasser [78–82] und Metallschmelzen [71–77]) wird
bei T > Tg auch für glasbildende Systeme die Äquivalenz zwischen dem Zeitmittel
und dem Ensemblemittel angenommen [190]. Daher muss insbesondere für kleine
Unterkühlungen (T/TS > 0,8) gelten:
Auch in hochviskosen Flüssigkeiten, wie silicatischen Schmelzen, kann die stochas-
tische Natur der Keimbildung mittels zyklischer Kühl- und Heizphasen an einer
einzelnen Probe nachgewiesen werden.
These 2
In Experimenten zur Ermittlung des Zeit-Temperatur-Umwandlungsdiagramms
(ZTU) einer wässrigen Lösung von Lithiumchlorid haben MacFarlane et al. [191]
eine von der üblichen Form („Nase“ [192]) abweichende Gestalt des ZTU’s fest-
gestellt. Darin deutet sich eine bei höheren Temperaturen liegende zweite „Nase“
an, die auf HET im System zurückgeführt wurde.
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Abbildung 3.1:
Erweiterung der Tammann’schen Kurven um weitere Keimbildungsratenkurven aufgrund von
verschiedenen für die Keimbildung wirksamen Stellen. Somit wird die Kristallisation eines Sys-
tems über eine eﬀektive Keimbildung (KB eﬀektiv), die HOM und HET vereint (HOM + HET
= KB eﬀektiv) und das Kristallwachstum (KW) nach [2, 191] bestimmt.
Tritt also neben HOM auch HET aufgrund der bereits erwähnten bevorzugten
Kristallisation von Gläsern an der Oberﬂäche im gleichen System auf (Abbildung
1.1, rechts), muss es mindestens eine weitere Keimbildungsratenkurve (d. h. HET)
im Tammann’schen Diagramm (Abbildung 2.2) bei höheren Temperaturen (wie bei
Schmelzer et al. gezeigt [193]) geben. D. h. die Tammann’schen Kurven erweitern
sich um weitere Keimbildungsratenkurven (Abbildung 3.1). Aufgrund der durch
HET (rote gepunktete Linie) größeren Überlappung (grau) mit der Kristallwachs-
tumsratenkurve im Vergleich zu HOM (rote gestrichelte Linie) zeigen viele (reale)
Systeme eine durch z. B. Staubpartikel oder Kratzer verursachte Oberﬂächenkris-
tallisation [8]. Daher muss eine Keimbildungsratenkurve existieren, die HOM und
HET vereint (rote durchgezogenen Linie) [194]:
Die Tammann’schen Kurven geben die Realität der Kristallisation besser wieder,
wenn eine effektive Keimbildung (HOM + HET) betrachtet wird.
These 3
DaMüller [124] die Korrelation zwischen DTA-Signalen und topokinetischenWech-
seln zeigen konnte, müssten sich diese über x(α) beschreiben lassen. Dazu muss
die Form der unter isochronen Bedingungen erzeugten DTA-Signale von Müller auf
isotherme Bedingungen übertragen werden. Ausgehend von Müller’s Überlegungen
müssen die Oberﬂächenkeime auch unter isothermen Bedingungen wachsen und so-
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mit ein Signal erzeugen, wenn das zu untersuchende Glas mindestens den Tempera-
turen im Überlappungsgebiet der Tammann’schen Kurven ausgesetzt ist [195]. D.
h. auch unter isothermen Bedingungen wird das DTA-Signal aufgrund der steigen-
den Temperaturdiﬀerenz zwischen Probe und Referenzprobe zunächst zunehmen.
Sobald die Kollisionszeit tK erreicht ist, wird das weitere Wachstum der Kristal-
le aufgrund der isothermen Bedingungen die gleiche Temperaturdiﬀerenz wie bei
tK hervorrufen. Wenn die Grenzﬂäche zwischen Glas und Kristall schließlich auf-
grund der Begrenztheit des Systems gegen Null tendiert, verringert sich Keff und
die Temperaturdiﬀerenz nimmt wieder ab. Ein solches Signal zeigt demnach eine
Plateau-ähnliche Form, die analog zur DTA auch während einer DSC-Messung ent-
stehen kann. Im Folgenden soll x(α), das mittels der temporären Avrami-Analyse
aus den simulierten DSC-Signalen berechnet wurde, in Abhängigkeit von α auf-
getragen werden. Dabei repräsentieren die DSC-Signale jede der in Abbildung 1.1
schematisch dargestellten drei typischen Kristallisationsgefüge.
Abbildung 3.2:
Temporärer Avrami-Koeﬃzient in Abhängigkeit vom kristallinen Anteil, berechnet aus dem DSC-
Signal (inneres Diagramm), das eine Oberﬂächenkristallisation widerspiegelt. Die roten Kreise
zeigen die markanten Änderungen im DSC-Signal und in der daraus berechneten x(α)-Kurve.
Dabei liegt die zweite markante Änderung zum Ende des Plateaus in der x(α)-Kurve außerhalb
des Diagramms.
Entsprechend des Modells von Müller würde das isotherme DSC-Signal einer Ober-
ﬂächenkristallisation ein Plateau des Wärmestroms zeigen (Abbildung 3.2, inneres
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Diagramm). Die Durchführung einer temporären Avrami-Analyse [121] an die-
sem Signal führt zu einer markanten Änderung von x(α) in Abhängigkeit vom
kristallinen Anteil bei etwa 10%. Diese ist auf den topokinetischen Wechsel vom
Kristallwachstum an der Oberﬂäche zum Wachstum der Kristalle in das Volumen
zurückzuführen.
Abbildung 3.3:
Temporärer Avrami-Koeﬃzient in Abhängigkeit vom kristallinen Anteil, berechnet aus dem DSC-
Signal (inneres Diagramm), das eine Volumenkristallisation widerspiegelt.
Demzufolge kann eine ausschließliche Volumenkristallisation wie in Abbildung 1.1,
Mitte durch ein DSC-Signal wie im inneren Diagramm von Abbildung 3.3 beschrie-
ben werden. Dieses Signal wurde mittels der JMAK-Analyse unter den Bedingun-
gen einer stationären Keimbildungsrate und einem dreidimensionalen Wachstum
der Kristalle berechnet. Dementsprechend zeigt der temporäre Avrami-Koeﬃzient
in Abhängigkeit vom kristallinen Anteil keine Änderung, sondern einen konstanten
Wert bei x(α) = 4.
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Abbildung 3.4:
Temporärer Avrami-Koeﬃzient in Abhängigkeit vom kristallinen Anteil, berechnet aus dem DSC-
Signal (inneres Diagramm), das eine Kombination aus Oberﬂächen- und Volumenkristallisation
widerspiegelt. Die roten Kreise zeigen die markanten Änderungen im DSC-Signal und in der
daraus berechneten x(α)-Kurve.
Die Kombination aus beiden Signalen (Zusammensetzung aus beiden Einzelsigna-
len der Abbildungen 3.2 und 3.3), wobei sowohl die Oberﬂächen- als auch die
Volumenkristallisation in gleicher Weise ausgeprägt sind, ist in Abbildung 3.4 zu
sehen und spiegelt ein Kristallisationsgefüge wie in Abbildung 1.1, rechts wider.
Die temporäre Avrami-Analyse ermöglicht die Entfaltung eines thermoanalytischen
Signals in verschiedene Stadien und Mechanismen der Kristallisation wie z. B.
Oberflächen- und Volumenkristallisation, wobei insbesondere die Rate der schnell
ablaufenden Oberflächenkeimbildung mittels der JMAK-Gleichung berechnet wer-
den kann.
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These 4
Neben der heterogenen Keimbildung von stöchiometrischen Lithiumdisilicat-Glä-
sern, verursacht durch Platin in Form von Fremdpartikeln im Bulkmaterial [196–
201] und durch Tiegelwände [189, 202], wurde ebenfalls von HET, ausgehend von
der Oberﬂäche, in stöchiometrischen Lithiumdisilicat-Gläsern berichtet [144, 202,
203]. Ray et al. [204, 205] haben bereits eine DTA-Methode entwickelt, die eine
Unterscheidung der Oberﬂächen- von der Volumenkristallisation in Lithiumdisi-
licat ermöglicht. Diese Methode stellt jedoch keine quantitativen Informationen
bezüglich der beschleunigenden Wirkung der Oberﬂäche auf die Keimbildung be-
reit. Aufgrund dieser starken Indizien auf eine heterogene Oberﬂächenkeimbildung
im stöchiometrischen Lithiumdisilicat und der nicht reproduzierbaren Peaktempe-
ratur der Kristallisation einer Lithiumdisilicat-Schmelze während des Kühlens von
T > TS lässt sich folgender Schluss ziehen:
Zusätzlich zur homogenen temperaturabhängigen Keimbildungsratenkurve eines stö-
chiometrischen Lithiumdisilicat-Glases muss eine heterogene temperaturabhängige
Keimbildungsratenkurve existieren, die sich mittels der Kombination aus wieder-
holten Unterkühlungen von statistischer Signifikanz und der temporären Avrami-
Analyse (die an der Oberfläche entstehenden Nanokristalle müssen ab tK einen
topokinetischen Wechsel vollziehen) ermitteln lässt.
These 5
Aus der Untersuchung des stöchiometrischen Lithiumdisilicates ergibt sich:
Die Kombination von thermoanalytischen Methoden und mikroskopischen Untersu-
chungen ermöglicht die quantitative Bestimmung der temperaturabhängigen Keim-
bildungsratenkurve auch bei einer Serie von komplexen Gläsern zur Ermittlung des
Effekts von Zusätzen wie z. B. Keimbildnern auf die Kinetik der Keimbildung unter
erheblicher Material- und Zeitersparnis.
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These 6
Obwohl die kontrollierte Einstellung von bestimmten Gefügen Kenntnisse zur Kris-
tallisationskinetik erfordern, wurde jedoch bisher keine quantitative Analyse der
Keimbildung im auf dem Vierstoﬀsystem basierenden Zahnersatzmaterial durch-
geführt (roter Pfeil im grauen Feld in Abbildung 2.7). Eine quantitative Unter-
suchung zum Einﬂuss von ZrO2 auf die Keimbildungskinetik von Lithiumdisilicat
wurde bisher nur im quasi-binären System Li2Si2O5-ZrO2 (orange Linie in Ab-
bildung 2.7) von Thieme & Rüssel [206] durchgeführt. Dabei wurde festgestellt,
dass die Glasbildung durch die Zugabe eines Stoﬀmengenanteils von bis zu 5%
ZrO2 verbessert wurde. D. h. Imax wurde um 1,5 Größenordnungen im Vergleich
zum stöchiometrischen Lithiumdisilicat herabgesetzt und die Kristallisation des
Glases wurde an der Oberﬂäche initiiert. Zudem haben auch Lin et al. [207] und
Zhang et al. [186] festgestellt, dass ZrO2 als Netzwerkbildner in Lithiumdisilicat-
Glaskeramiken zu wirken scheint. Aus diesen Indizien ergibt sich daher:
Die Zugabe von ZrO2 zu einer Lithiumdisilicat-Glaskeramik, deren Gefüge sich effi-
zient über thermoanalytische Methoden einstellen lässt, führt zu einer Erniedrigung
der Keimbildungsraten von Lithiummeta- und Lithiumdisilicat.
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4. Experimentelles
4.1. Glaspräparation
In Tabelle 4.1 sind die Zusammensetzungen der in dieser Arbeit verwendeten Glä-
ser mit entsprechender Notation und zusätzlich mit den für diese Gläser in Dia-
grammen verwendeten Farben zusammengefasst.
Tabelle 4.1:
Zusammensetzungen der untersuchten Gläser als Massenanteil in % mit entsprechender Notation
und der in dieser Arbeit verwendeten Farbcodes.
Oxid L1∗ L2 L3 Z0 Z3 Z4 Z6 Z8 Z0P0 Z8P0
SiO2 80,0 77,4 80,5 74,3 71,7 71,0 69,2 67,6 76,4 70,2
Li2O 20,0 21,0 19,3 14,8 14,7 14,8 14,8 14,5 15,8 14,6
P2O5 - - - 3,4 3,3 3,2 3,1 3,1 - 0,1
Al2O3 - - - 3,4 3,3 3,2 3,1 3,1 3,5 3,2
K2O - - - 4,1 4,0 3,9 3,9 3,9 4,3 3,8
ZrO2 - - - - 2,9 3,8 5,8 7,6 - 7,9
HfO2 - - - - 0,1 0,1 0,1 0,2 - 0,2
andere - 1,6 0,2 - - - - - - -
braun weiß oliv schwarz grün rot lila blau grau orange
∗ [208]
Ausgenommen L1 und L2 wurden alle Gläser bei der Ivoclar Vivadent AG herge-
stellt. Die Gläser wurden entsprechend ihrer Zusammensetzung aus den Rohstoﬀen
SiO2, K2CO3, Li2CO3, AlOOH× H2O, Al(PO3)3 und ZrO2 (Analysereinheit) unter
Luft bei T = 1723K für t = 40min erschmolzen. Anschließend wurden die Gläser
in Wasser zu Granulaten mit einer Korngröße von 0, 5–2mm abgeschreckt. Ein
Teil des Granulats von jedem Glas wurde zur Sicherstellung der Homogenität bei
T = 1773K für t = 90min wieder aufgeschmolzen, auf T = 1673K abgekühlt, bei
dieser Temperatur für t = 30min gehalten, dann in Graphitformen zum Erzeugen
von Glasblöcken mit Abmaßen von etwa (12× 14× 40)mm3 gegossen und an Luft
mit einer Kühlrate q ≈ 150–200Kmin-1 auf Raumtemperatur abgekühlt. Die Zu-
sammensetzungen dieser Gläser wurden mittels Röntgenﬂuoreszenzanalyse (Tiger
S8; Bruker AXS, Karlsruhe) bestimmt, wobei Li2O mittels Atomabsorptionsspek-
trometrie (HT-200; Varian, Darmstadt) ermittelt wurde. Diese Gläser sollen im
Folgenden entsprechend Tabelle 4.1 mit L3, Z0–Z8, Z0P0 und Z8P0 bezeichnet
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werden. Neben der direkten Verwendung der Granulate Z0–Z8 wurden für die
DSC-Messungen aus den Granulaten von Z0 und Z8 Pulver hergestellt, wobei die
Korngrößenverteilung mittels eines Lasergranulometers (Coulter LS230; Coulter
Corporation, Miami) bestimmt wurde. Des Weiteren wurden aus den Blöcken von
L3, Z0, Z8, Z0P0 und Z8P8 ebenfalls für DSC-Messungen und die Wärmebehand-
lungen von L3 etwa 1mm dicke Scheiben geschliﬀen und poliert. Zur Messung der
Viskositäten mittels Mikropenetration wurden aus den Blöcken von Z0–Z8 7mm
dicke polierte Scheiben gefertigt. Zur Durchführung der Wärmebehandlungen wur-
den aus den Glasblöcken sowohl etwa 2mm (Z0–Z8 zur Bestimmung vonNV mittels
Rasterelektronenmikroskopie) als auch etwa 7mm (alle Gläser, ausgenommen Z3
und Z6, zur Bestimmung der Gefüge und Transparenz) dicke Proben gesägt. Es sei
darauf hingewiesen, dass die Gläser Z4 und Z8 zur Herstellung der letzten Proben
vor dem Sägen gekühlt werden mussten, da diese andernfalls aufgrund zu großer
Spannungen nicht bearbeitet werden konnten. L1 wurde bereits in einer anderen
Studie untersucht und die Herstellung dieses Glases ist in [208] zu ﬁnden. L2 wur-
de aus den Rohstoﬀen SiO2 und Li2CO3 (Analysereinheit) bei T = 1673K für
t = 1h dreimal geschmolzen und mittels Pressen zwischen zwei Stahlplatten mit
q ≈ 150–250Kmin-1 abgeschreckt. Die Zusammensetzung wurde ebenfalls mittels
Röntgenﬂuoreszenzanalyse (S4 Pioneer; Bruker AXS, Karlsruhe) und Li2O mittels
Atomemissionsspektrometrie (ICP-OES Vista MPX; Varian) bestimmt. Die Pro-
be für die DSC-Messung des L2-Glases wurde der gepressten Glasscheibe direkt
entnommen.
4.2. Dynamische Differenzkalorimetrie (DSC)
Alle in dieser Arbeit durchgeführten thermoanalytischen Messungen wurden mit-
tels zwei DSC-Geräten (404C und 404 F3 Pegasus; Netzsch, Selb) unter Verwen-
dung von Platintiegeln (wobei der Referenztiegel leer war) und Probenmassen von
m = 26, 7 ± 0, 2mg (ausgenommen L1 und L2 mit m = 21, 4mg für die DSC-
Experimente der wiederholten Unterkühlungen der Glasschmelze) unter Stickstof-
fatmosphäre gefahren. Beide Geräte wurden über Schmelz- und Umwandlungs-
punkte von In, CsCl, Al, BaCO3 und Au kalibriert. Im Folgenden sollen die Ex-
perimente detaillierter erläutert werden.
Um die Reproduzierbarkeit der Messungen zu gewährleisten, wurden die von Ivoclar
hergestellten Gläser in Form von Pulvern, Granulaten und monolithischen Proben
zunächst mit einer Heizrate h
′
= 10Kmin-1 bis T = 1373K aufgeheizt. Dabei wur-
de festgestellt, dass die Messungen von L3, Z0P0 und Z8P0 in Form der Granulat-
Proben nicht reproduzierbar waren (Abbildungen C.1 und C.2 im Anhang), da
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die Gläser eine deutliche Oberﬂächenkristallisation zeigen (Abbildungen C.3 und
C.4 im Anhang). Daher wurden diese Gläser in allen folgenden Untersuchungen
in Form von monolithischen Proben gemessen. Im Gegensatz dazu zeigen die Glä-
ser Z0–Z8 eine gute Reproduzierbarkeit der Messungen unter Verwendung der
Granulate (Beispiel Z0 und Z8 in Abbildung C.5 im Anhang) und eine deutliche
Volumenkristallisation (Beispiel Z0 und Z8 in Abbildung C.6 im Anhang). Daher
wurden diese Gläser in allen folgenden Messungen als Granulat eingesetzt.
Im ersten Versuchsteil wurde das im Kapitel „Grundlagen“ beschriebene Konzept
von ALTA [80, 81] auf die DSC übertragen, wobei auch hier Heiz-Halte-Kühl-
Zyklen wiederholt an einer einzelnen Probe durchgeführt wurden. Die den beiden
Betriebsmoden entsprechenden Temperaturdiagramme und die dabei detektier-
ten DSC-Signale (schematisch) sind in den Abbildungen 4.1 (isotherm: ∆T =
konstant) und 4.2 (isochron: q = konstant) dargestellt.
Abbildung 4.1:
Isothermer Betriebsmodus (∆T = konstant) der DSC zur Bestimmung des Kristallisationsbe-
ginns von jeweils zwei aufeinander folgenden Kühlungen (N und N + 1). Die rote gestrichel-
te/gepunktete Linie zeigt den Temperaturverlauf der Heiz-Halte-Kühl-Zyklen. Die schwarzen
horizontalen gestrichelten Linien stellen TS und die Keimbildungstemperatur von Lauf N und
Lauf N + 1 mit TN = TN+1 = 1173K, also ∆T = 133K (schwarzer vertikaler Doppelpfeil) dar.
Die schwarzen vertikalen gestrichelten Linien zeigen die Zeitpunkte des Beginns der isothermen
Haltestufe von Lauf N und Lauf N + 1 mit jeweils tB(N) und tB(N+1) und die Zeitpunkte des
Kristallisationsbeginns der beiden Läufe mit tN und tN+1. Der Kristallisationsbeginn entspricht
dabei je Lauf dem Onset des (schematischen) DSC-Kristallisationspeaks (grüne durchgezogene
Linie). Die Zeitverzüge (schwarze horizontale Doppelpfeile) von Lauf N (τN) und Lauf N + 1
(τN+1) berechnen sich aus den Diﬀerenzen jeweils von tN − tB(N) und tN+1 − tB(N+1).
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Abbildung 4.2:
Isochroner Betriebsmodus (q = konstant) der DSC zur Bestimmung des Kristallisationsbe-
ginns von jeweils zwei aufeinander folgenden Kühlungen (N und N + 1). Die rote gestrichel-
te/gepunktete Linie zeigt den Temperaturverlauf der Heiz-Halte-Kühl-Zyklen. Die schwarzen
horizontalen gestrichelten Linien stellen TS und die Keimbildungstemperaturen von Lauf N (TN)
und Lauf N + 1 (TN+1) dar. Die schwarzen vertikalen gestrichelten Linien zeigen die Zeitpunkte
des Überschreitens von TS für Lauf N (tS(N)) und Lauf N + 1 (tS(N+1)) und die Zeitpunkte des
Kristallisationsbeginns der beiden Läufe mit tN und tN+1. Der Kristallisationsbeginn entspricht
dabei je Lauf dem Onset des (schematischen) DSC-Kristallisationspeaks (grüne durchgezogene
Linie). Die Zeitverzüge (schwarze horizontale Doppelpfeile) von Lauf N (δN) und Lauf N + 1
(δN+1) berechnen sich aus den Quotienten von ∆T und der Kühlrate q, insbesondere δN = ∆TN/q
und δN+1 = ∆TN+1/q (nach [209] verändert).
So wurde in beiden Betriebsmoden mit h
′
= 10Kmin-1 auf T = 1353K (47K
oberhalb der Schmelztemperatur für Lithiumdisilicat TS = 1306K [141, 210]) auf-
geheizt und dort für t = 5min gehalten, um das vollständige Aufschmelzen der
Probe zu gewährleisten. Anschließend wurde die Schmelze L2 entsprechend des
isothermen Betriebsmodus’ (Abbildung 4.1) mit q ≈ 75Kmin-1 auf T = 1173K
(d. h. ∆T = 133K) unterkühlt, für t = 56min gehalten und der Zeitverzug bis zur
Kristallisation τN = tN− tB(N) (mit tN als Zeitpunkt des Kristallisationsbeginns und
tB(N) als Zeitpunkt des Beginns der isothermen Haltestufe) dieses Laufs N detek-
tiert. Im isochronen Betriebsmodus (Abbildung 4.2) dagegen wurde die Schmelze
nach der Haltestufe bei T = 1353K mit q = 5Kmin-1 für L1 und q = 10Kmin-1
für L3 bis T = 1073K unterkühlt und die Kristallisationstemperatur TN (und
damit ∆TN = TS − TN = q δN, mit δN als Zeitverzug im isochronen Betriebsmo-
dus) dieses Laufs N detektiert. Sofort nach dem Kühlsegment wurde die Probe
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in beiden Betriebsmoden wieder aufgeheizt. Es sei erwähnt, dass das Kühlseg-
ment im isothermen Fall nicht nur das Kühlen von TS auf ∆T , sondern auch die
Haltezeit bei dieser Temperatur umfasst. Die Gesamtanzahl der Folge von Heiz-
Halte-Kühl-Zyklen N0 betrug im isothermen Modus 284 und im isochronen Modus
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Die folgenden Messungen im zweiten Versuchsteil wurden am L3 durchgeführt, mit
dem Ziel die heterogene Keimbildung in diesem System quantitativ zu extrahieren.
Dazu wurde zunächst Tmax der homogenen Keimbildungsratenkurve mittels der im
Kapitel „Grundlagen“ beschriebenen Marotta-Methode [125,126] mit einer Halte-
zeit je TKB von t = 5h ermittelt. Der Wert von Tmax = 733K stimmt mit dem in
der Literatur angegebenen Wert von Tmax = 732K [28,30,63,144] gut überein (Ab-
bildung D.1 im Anhang). Danach wurden die Proben mit verschiedenen Heizraten
(h
′
= 10, 20, 30, 40 und 50Kmin-1) auf eine Temperatur von T = 872K aufge-
heizt und diese Temperatur bis zu t = 24 h gehalten. Anschließend wurde sowohl
mit einer Heizrate von 10 als auch 50Kmin-1 auf verschiedene Haltetemperaturen
(T = 833, 838, 843, 848, 853, 872 und 893K) geheizt und diese Temperaturen bis
zu t = 48 h gehalten. Nach den jeweiligen Haltestufen wurden die Proben in beiden
Versuchsteilen bis T = 1373K mit h
′
= 10Kmin-1 aufgeheizt, um die vollständige
Kristallisation während der isothermen Stufe zu veriﬁzieren.
Im nächsten Versuchsteil wurden die Gläser der Zusammensetzungen Z0–Z8, Z0P0
und Z8P0 untersucht, mit dem Ziel die Keimbildungskinetik in diesen Systemen
zu bestimmen. Zunächst wurden Proben dieser Zusammensetzungen bis T =
1373K (h
′
= 10Kmin-1) aufgeheizt, um die ﬁktive Temperatur Tf, die Onset-
Temperaturen der Kristallisation TO, TP0 und TS zu ermitteln.
Anschließend wurde die im Kapitel „Grundlagen“ beschriebene Marotta-Methode
[125,126] an allen Gläsern mit h
′
= 10Kmin-1 vor und nach der Haltestufe durchge-
führt. Die Haltestufen wurden bei Temperaturen vor den entsprechenden Kristal-
lisationspeaks mit Zeiten von 10min (Z0–Z8), 60min (Z0 und Z3), 300min (Z0P0)
und 300–2880min (Z8P0) durchgeführt und TP ermittelt.
Um die im Kapitel „Grundlagen“ beschriebene Wakasugi-Methode [133, 134] an-
wenden zu können, wurde die Haltezeit für die Gläser Z0–Z8 und Z0P0 bei T =
792K (Z0), 811K (Z3 und Z4), 831K (Z6), 851K (Z8) und 733K (Z0P0) (≈ Tmax)
variiert (t = 5, 7, 10, 12min für Z0–Z8, zusätzlich t = 30min für Z0 und bis zu
t = 84 h für Z0P0) und wiederum TP bestimmt.
Zur Ermittlung einer möglichen Korrelation zwischen der Lithiummeta- und Lithi-
umdisilicat-Kristallisation werden Proben von Z0, Z4 und Z8 jeweils bei T = 793,
813 und 852K (≈ Tmax) bis zu t = 10 h gehalten, mit h′ = 10Kmin-1 bis T = 1373K
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aufgeheizt und die Peaktemperaturen während des Upscans ermittelt.
Um bestimmte Gefüge in Z0, Z4 und Z8 einstellen zu können, wurden verschie-
dene isotherme und isochrone Messungen durchgeführt. Die Vorgehensweise wird
detailliert im Kapitel „Ergebnisse“ erläutert.
4.3. Optische Mikroskopie (OM)
Um die Form der isothermen Signale von L3 mit den sich einstellenden Gefügen
vergleichen zu können, wurden Proben in DSC-Platintiegeln in einem horizonta-
len Rohrofen getempert. Dazu wurden die Proben zum einen mit h
′
= 10Kmin-1
und zum anderen mit h
′ ≈ 250Kmin-1 auf T = 872K geheizt. Letztere hohe
Heizrate wurde neben der kleinen Probenmasse erreicht, indem die Probe in den
vorgeheizten Ofen verbracht wurde. Die Stufe bei T = 872K wurde für t = 40,
77 und 140min gehalten. Die Proben wurden nach der Wärmebehandlung ent-
nommen und aufgrund der Probengröße mit q ≈ 500Kmin-1 abgeschreckt, wobei
das sich eingestellte Gefüge eingefroren wurde. Des Weiteren wurden zur direkten
Vergleichbarkeit der DSC-Signale mit den Gefügen Proben unter den gleichen Be-
dingungen (h
′
= 50Kmin-1) in der DSC 404 F3 Pegasus bei T = 843K für t = 30,
40, 61 und 546min getempert, aber mit q = 40Kmin-1 bis Raumtemperatur abge-
kühlt. Anschließend wurden die Oberﬂächen und Querschnitte der Proben mittels
eines optischen Mikroskops (Axiophot; Zeiss) analysiert. Zur Steigerung des opti-
schen Kontrastes zwischen der Glasmatrix und den kristallinen Anteilen wurden
die Querschnitte mittels des Dampfes von Fluorwasserstoﬀsäure (HF-Massenanteil
= 40%) für t = 15 s geätzt.
Um die Methode nach Wakasugi et al. [133, 134] bei Z0P0 anwenden zu können,
wurde NV mittels der traditionellen Zwei-Stufen-Methode bestimmt. Dazu wurden
die Proben bei beiden Stufen in den vorgeheizten horizontalen Rohrofen verbracht.
Nach der Keimbildung bei T = Tmax für t = 5, 12, 18, 24, 36, 48 und 84 h wur-
den die Keime bei T = 933K für t = 10min zu Kristallen von sichtbarer Größe
entwickelt. Die Kristalle wurden anschließend im Volumen mittels eines Polari-
sationsmikroskops (BX60F5; Olympus) an fünf verschieden Stellen jeder Probe
ausgezählt.
4.4. Rasterelektronenmikroskopie (REM)
Zur Ermittlung von NV für die Gläser Z0–Z8 wurde auch hier die traditionelle
Zwei-Stufen-Methode angewendet. Um Heizraten-Eﬀekte zu minimieren, wurden
die Gläser auch in diesem Fall bei beiden Stufen in einen vorgeheizten horizontalen
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Rohrofen verbracht. Die Keimbildung für die Gläser wurde bei T = 792K (Z0),
811K (Z3 und Z4), 831K (Z6) und 851K (Z8) für t = 5, 7,5, 10 und 12, 5min (und
zusätzlich 30min für Z0) sowie zusätzlich bei T = 772K (Z3), 773K (Z4), 792K
(Z6) und 797K (Z8) für jeweils t = 10min durchgeführt. Anschließend wurden
die Proben bei Temperaturen oberhalb des nach der Marotta-Methode [125, 126]
bestimmten Temperaturbereichs der Keimbildung entwickelt, d. h. für t = 10min
bei T = 883K (Z0), 863K (Z3), 873K (Z4) und für t = 5min bei T = 883K
(Z6) und 923K (Z8). Die wärmebehandelten Proben wurden geschliﬀen, poliert
und mittels HF (Massenanteil = 0, 5%) für t = 8 s geätzt. Die auf diese Weise
vorbereiteten Proben wurden mit Au bedampft und im Rasterelektronenmikro-
skop (EVO50; Zeiss, Oberkochen) an zehn verschiedenen Stellen analysiert. Dabei
wurden die geätzten Strukturen, die vor dem Ätzen die Kristalle beinhalteten,
gezählt. Das Volumen, in dem sich die geätzten Strukturen beﬁnden, wurde aus
der Bildgröße und dem Radius eines den elliptischen Strukturen Umfang-gleichen
Kreises re berechnet [30]:
re = 0, 5 [1, 5 (e1 + e2)−
√
e1e2 ]. (22)
In Gleichung (22) bedeuten e1 und e2 die lange und kurze Halbachse der größten
elliptischen Strukturen in einer REM-Aufnahme.
Zur Untersuchung des Kristallwachstums am Beispiel von Z8 wurden Proben im
horizontalen Rohrofen für t = 38, 43, 53min bei T = 852K, für t = 14, 19, 24,
29min bei T = 871K und für t = 15, 17,5, 20, 22,5 und 25min bei T = 892K
getempert. Die geschliﬀenen, polierten, mittels HF (Massenanteil = 0, 5%) für
t = 8 s geätzten und mit Au bedampften Proben wurden im REM an 25 verschie-
denen Stellen analysiert. Dabei wurden die Ausmaße der zwei größten Ellipsen je
Bild bestimmt und re nach Gleichung (22) berechnet.
Abschließend wurden verschiedene Gefüge von Z0, Z4 und Z8 im REM an geschlif-
fenen, polierten, mittels HF (Massenanteil = 0, 5%) für t = 8 s und HF-Dampf
(Massenanteil = 40%) für t = 30 s geätzten sowie mit Au bedampften Probenober-
ﬂächen analysiert. Dazu wurden die etwa 7mm dicken Proben nach den mittels der
DSC bestimmten Temperaturen und Zeiten im horizontalen Rohrofen getempert.
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Tabelle 4.2: Temperaturführung zur Einstellung charakteristischer Gefüge in Z0, Z4 und Z8.
Glas Programm
Z0 793K, 150min + 973K, 10min
Z0 793K, 215min + 973K, 10min
Z0 973K, 10min
Z0 793K, 150min + 973K, 10min + 1113K, 10min
Z0 793K, 215min + 973K, 10min + 1113K, 10min
Z0 973K, 10min + 1113K, 10min
Z4 813K, 140min + 973K, 10min
Z4 813K, 160min + 973K, 10min
Z4 973K, 10min
Z4 813K, 140min + 973K, 10min + 1103K, 15min
Z4 813K, 160min + 973K, 10min + 1103K, 15min
Z4 973K, 10min + 1103K, 15min
Z8 852K, 40min + 973K, 10min
Z8 973K, 10min
Z8 852K, 40min + 973K, 10min + 1098K, 20min
Z8 973K, 10min + 1098K, 20min
Die Heizrate zwischen den in Tabelle 4.2 aufgeführten Temperstufen betrug h
′
=
10Kmin-1. Zusätzlich wurde eine Probe von jedem Glas einer weiteren Temperung
bei T = 973K für t = 10min unterzogen, wobei die Probe jedoch in den vorge-
heizten Ofen verbracht und daher mit h
′ ≈ 140Kmin-1 aufgeheizt wurde. Nach
der Temperung wurden die Proben entnommen und an Luft bis Raumtempera-
tur abgekühlt. Die Vorgehensweise zur Ermittlung der in Tabelle 4.2 aufgeführten
Temperstufen wird im Kapitel „Ergebnisse“ beschrieben.
4.5. Röntgenbeugung (XRD)
Die Bestimmung der kristallinen Phasen, der Phasenanteile und der Domänen-
größen wurden in dieser Arbeit mittels zwei Röntgenbeugungsgeräten und der
dazu gehörigen Software zur Auswertung durchgeführt (XRD1: Kristalloﬂex D
5000; Siemens mit Software: Crystallographica Search-Match von Oxford Cryosys-
tems und Topas R von Bruker AXS; XRD2: Empyrean; Panalytical mit Software:
HighScore Plus von Panalytical). Zur quantitativen Analyse wurden pulverförmige
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Proben hergestellt und mit den Referenzen ZnO oder CeO2 versetzt. Schließlich
wurden die Proben unter Cu Kα-Strahlung (Wellenlänge λ = 0, 154056 nm) in
0,02-2θ-Schritten mit t = 1 bis 1, 5 s pro Schritt gemessen, wobei θ der Braggwin-
kel ist. Mittels der Referenzdatenbanken PDF-2 (ICDD) zur Phasenidentiﬁkation
und ICSD zur quantitativen Bestimmung wurden die gemessenen Daten analysiert.
Folgende Karten wurden verwendet:
• Lithiummetasilicat (Symbol: Dreieck) – Li2SiO3
ICDD 29-828, 30-766; ICSD 100402
• Lithiumdisilicat6 (Symbol: Quadrat) – Li2Si2O5
ICDD 30-767, 82-2396, 40-376, 72-102; ICSD 78562, 15414
• Lithiumorthophosphat (Symbol: Diamant) – Li3PO4
ICDD 15-760
• Cristobalit (Symbol: Stern) – SiO2
ICDD 75-1544, 76-1390; ICSD 75483
• Zinkoxid – ZnO
ICDD 36-1451
• Ceroxid – CeO2
ICDD 34-394
Die zur Messung mittels XRD vorgesehenen Proben wurden im horizontalen Rohro-
fen getempert. Zur Identiﬁkation der Kristallisationspeaks im DSC-Signal (Upscan
mit h
′
= 10Kmin-1) wurden von L3, Z0P0 und Z8P0 monolithische und von Z0–
Z8 pulverförmige Proben hergestellt. Um die Entwicklung des kristallinen Anteils
bei T ≈ Tmax zu untersuchen, wurden Z0, Z4 und Z8 bei jeweils T = 793, 813
und 852K für t = 120, 180, 240, 300 und 600min (zusätzlich t = 40 und 60min
bei Z8) getempert und pulverförmige Proben hergestellt. Zudem wurden die Pro-
ben zur Untersuchung des Kristallwachstums von Z8 in monolithischer und die
Gefügeproben von Z0, Z4 und Z8 in pulverförmiger Form gemessen.
6Der Lithiumdisilicat-Kristall vollzieht bei T = 1209K eine reversible polymorphe Umwand-
lung zwischen der Hoch- und Tief-Temperaturmodiﬁkation [13,162,211,212]. Entsprechend kann
ein Lithiumdisilicat-Glas je nach Wärmebehandlung sowohl im orthorhombischen als auch im
monoklinen Kristallsystem kristallisieren. Dabei kann die monokline Struktur auch als pseudo-
orthorhombisch bezeichnet werden, da der dritte Winkel der Elementarzelle ≈ 90◦ beträgt
[160,213–216].
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4.6. Viskosimetrie
Zur Bestimmung der Viskosität der Gläser Z0–Z8 im Tief-Temperaturbereich wur-
den monolithische Proben mit Hilfe einer Saphirkugel (1, 5mm im Durchmesser)
und einer Last von 300 g unter einem stufenweise angelegten Temperaturprogramm
mittels eines Vertikaldilatometers (VIS 404; Bähr, Hüllhorst) gemessen. Die Glä-
ser wurden zunächst mit h
′
= 10Kmin-1 auf T ≈ Tf − 10K geheizt, mit dem
Gewicht beaufschlagt und für t = 90min gehalten, um eine Gleichgewichtsvisko-
sität zu erreichen. Anschließend wurde die Temperatur in Schritten von 5K bis
T ≈ TO1− 100K, um Kristallisation zu verhindern, erhöht. Dabei wurde die Tem-
peratur mit ±1K kontrolliert eingestellt. Es sei darauf hingewiesen, dass das Ther-
moelement der Probe etwa 2–3mm von der Probenoberﬂäche entfernt positioniert
war und daher ein Temperaturgradient und Eﬀekte der Wärmeleitfähigkeit beach-
tet werden mussten. Über einen variablen Wegaufnehmer wurde die Eindringtiefe
l der Saphirkugel mit Radius rK in Abhängigkeit von der Eindringzeit tE konti-
nuierlich detektiert. Mit der durch das Gewicht aufgebrachten Kraft Ω berechnet
sich die Viskosität nach [217,218]
η =
9
32
ΩtE√
2rKl3
. (23)
Die Viskosität im Hoch-Temperaturbereich dagegen wurde an den Schmelzen mit-
tels Rotationsviskosimetrie nach DIN ISO 7884-2 in einem Viskosimeter (TP1700/-
ME1700/RV20/RC20; Haake, Karlsruhe) des Searle-Typs unter Verwendung eines
Platintiegels und eines aus Platin bestehenden Rührkörpers gemessen. Es ist zu er-
wähnen, dass bei diesen Messungen keine Werte unterhalb TS von Lithiumdisilicat
aufgenommen werden konnten, da sich aufgrund von Kristallisation keine Gleich-
gewichtsviskosität einstellen konnte. Um die Stabilität der Schmelze während der
Messung zu überprüfen, wurde sofort nach der Messung auf die Ausgangstempera-
tur geheizt und die Werte für Scherspannung und Scherrate erneut aufgenommen.
Es wurde keine Veränderung der Schmelzen im Vergleich zum Ausgangszustand
festgestellt.
Beide Viskosimeter wurden mittels des Standardglases G1 der Physikalisch-Techni-
schen Bundesanstalt [219] kalibriert, wobei die Fehler der Viskositätswerte jeweils
±0, 1 und ±0, 02 logarithmische Einheiten für das Vertikaldilatometer und das
Rotationsviskosimeter [220] betrugen.
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4.7. UV/Vis/NIR-Spektroskopie
Zur Quantiﬁzierung des optischen Eindrucks der Gefügeproben wurde die Trans-
mission im sichtbaren Wällenlängenbereich mittels eines UV/Vis/NIR-Spektro-
meters (Lambda 950; Perkin Elmer, Shelton) mit einer integrierten InGaAs-Kugel
(150mm im Durchmesser) gemessen. Es sei darauf hingewiesen, dass zur Messung
eine Blende verwendet wurde, da die Proben kleiner waren als der Messspalt. Der
Lichttransmissionsgrad wurde nach DIN EN 410 ermittelt.
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5. Ergebnisse
5.1. Die stochastische Natur der Keimbildung
Das grundlegende Resultat jedes Experiments der wiederholten Heiz-Halte-Kühl-
Zyklen ist ein Histogramm, wobei der Zeitverzug im isothermen Modus oder die
Keimbildungstemperatur im isochronen Modus in Abhängigkeit von der Laufzahl
aufgetragen wird (Abbildungen 5.1 und 5.2).
Abbildung 5.1:
Zeitverzug in Abhängigkeit der Laufzahl im isothermen Betriebsmodus bei ∆T = 133K (L2).
Während des Experiments konnte in 26 Läufen bereits vor dem Erreichen der isothermen Halte-
stufe eine Kristallisation der Probe detektiert werden (τN < 0 s, grüne Linie). Dagegen konn-
te in 21 Läufen während der isothermen Haltestufe keine Kristallisation festgestellt werden
(τN > 3360 s, rote Linie). D. h. diese Läufe wurden nach der programmierten Haltezeit künstlich
abgebrochen.
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Abbildung 5.2:
Keimbildungstemperatur in Abhängigkeit der Laufzahl im isochronen Betriebsmodus; oben: q =
5Kmin-1 (L1, Daten aus [209]) und unten: q = 10Kmin-1 (L3).
Der Beginn der Kristallisation (als Onset-Temperatur) entspricht aufgrund der ho-
hen Wachstumsraten (U > 1, 6 ·10-5ms-1 bei T > 1106K [152]) der Entstehung des
ersten Keims und daher gilt TN = TKB. Die in den Abbildungen 5.1 und 5.2 dar-
gestellten Histogramme zeigen deutlich statistisch verteilte Messwerte und dabei
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keinen Abfall zu späteren Läufen. Dementsprechend scheint sich die Zusammen-
setzung der Gläser während der Heiz-Halte-Kühl-Zyklen nicht zu verändern (z. B.
aufgrund des Abdampfens von Lithium oder der Löslichkeit von N2 in der Schmel-
ze) und die heterogenen Keimbildungsstellen scheinen (an der Oberﬂäche oder an
der Tiegelwand) weiterhin wirksam zu sein. An dieser Stelle muss darauf hingewie-
sen werden, dass von den 284 Zyklen im isothermen Betriebsmodus (Abbildung
5.1) die Probe in 26 Läufen bereits vor Erreichen der Haltetemperatur kristalli-
siert ist. Diese Läufe sind im Histogramm als weiße Linien bis τN = 0 s zu sehen.
Im Gegensatz dazu ist die Probe in 21 Läufen bis zum Ende der programmier-
ten Haltezeit nicht kristallisiert. Diese Läufe sind im Histogramm bis τN = 3360 s
gezeichnet. Beim Vergleich der Histogramme aus den isochronen Betriebsmoden
(Abbildung 5.2) kann festgestellt werden, dass die Werte für TKB bei q = 5Kmin
-1
deutlich gleichmäßiger verteilt sind als bei q = 10Kmin-1.
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Abbildung 5.3:
Anteil der unterkühlten Schmelze (d. h. N(t)/N0 oder N(∆T )/N0); oben: in Abhängigkeit von
des Zeitverzugs im isothermen Betriebsmodus bei ∆T = 133K (Die Ellipsen stehen für die Läufe,
bei denen die Probe – grün – vor Erreichen der isothermen Haltestufe kristallisiert ist und – rot
– nach dem Ende der Haltestufe nicht kristallisiert ist.) und unten: in Abhängigkeit von der
Unterkühlung im isochronen Betriebsmodus für q = 5 und 10Kmin-1 (Daten von L1 aus [209]).
Um die in Abbildung 5.3 dargestellten Anteile der unterkühlten Schmelze, d. h.
N(t)/N0 im isothermen und N(∆T )/N0 im isochronen Betriebsmodus zu bestim-
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men, wurden die Histogramme nach [78–81] ausgewertet. Dazu wurden die Werte
von τN und ∆TN zunächst sortiert. Anschließend wurden die relativen Häuﬁgkeiten
der zu jedem Zeitpunkt (isotherm) oder bei jeder Unterkühlung (isochron) noch
nicht kristallisierten Läufe berechnet. D. h. zum Beispiel bei der kürzesten Zeit
oder der kleinsten Unterkühlung ist die Probe in 258 (wie oben erwähnt: 284−26)
Läufen im isothermen und in 331 Läufen im isochronen Betriebsmodus noch nicht
kristallisiert. Die Division mit N0 ergibt den Anteil der Läufe, die noch nicht ge-
keimt/kristallisiert sind. Abbildung 5.3, oben bestätigt, wie bei [78,79], die Keim-
bildung als eine Umwandlung erster Ordnung. Der Vergleich der isochronen Kur-
ven (Abbildung 5.3, unten) zeigt in beiden Fällen der Kühlung inverse Sigmoidal-
Kurven. Dabei zeigt sich im Fall der isochronen Messung mit q = 5Kmin-1 eine
beinahe monomodale Verteilung der Unterkühlungen mit einigen „Ausreißern“ bei
kleinen ∆T . Dagegen zeigt sich im Fall der Kühlung mit q = 10Kmin-1 eine
deutlich bimodale Verteilung. Dabei weichen die Kurven im Bereich der kleinen
Unterkühlungen stark voneinander ab und nähern sich bei größeren Unterküh-
lungen wieder an. Dies wird umso deutlicher, wenn die kristallisierten Anteile (d.
h. 1 − N(∆T )/N0) berechnet und diese Kurven abgeleitet werden. Diese Kurven
entsprechen der Keimbildungswahrscheinlichkeit (Abbildung D.2 im Anhang).
5.2. Die Oberflächenkristallisation des Lithiumdisilicates
5.2.1. Entwicklung der kristallinen Phasen in Abhängigkeit von der
Temperatur
Abbildung 5.4, oben zeigt das DSC-Signal, das während des Aufheizens von L3 mit
h
′
= 10Kmin-1 detektiert wurde. Das dabei entstehende Gefüge nach dem Kris-
tallisationspeak (T = 1023K) ist in Abbildung 5.4, Mitte zu sehen. Die Abbildung
zeigt sowohl eine etwa 300µm große kristalline Randzone als auch ein kristallisier-
tes Volumen. Um die kristallinen Phasen zu ermitteln, wurde die Probe zunächst an
der Oberﬂäche mittels XRD gemessen, anschließend abgeschliﬀen und die kristalli-
ne Phase im Volumen bestimmt (Abbildung 5.4, unten). Sowohl an der Oberﬂäche
als auch im Volumen ist Li2Si2O5 kristallisiert. Das Ausgangsglas dagegen zeigt
keine kristallinen Reﬂexe im Diﬀraktogramm. Damit stellt Lithiumdisilicat ein ty-
pisches Beispiel für die Kombination aus Oberﬂächen- und Volumenkristallisation
(Abbildung 1.1, rechts) dar.
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Abbildung 5.4:
Bestimmung der kristallinen Phasen von L3 mit h
′
= 10Kmin-1 bis T = 1023K; oben: DSC-
Signal, Mitte: optischer Eindruck der Probe (etwa 14mm breit) nach der Temperung und unten:
Diﬀraktogramme des Ausgangsglases, der Oberﬂäche und des Volumens.
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5.2.2. Einfluss der Heizrate und der Temperatur
Zunächst wurde der Einﬂuss der Heizrate zur Haltetemperatur auf die isother-
men DSC-Signale bei T = 872K analysiert. In Abbildung 5.5 sind daher die
sich während der Haltestufe entwickelnden exothermen Signale dargestellt, wo-
bei alle Proben während dieser Stufe vollständig kristallisierten. Die sich nach der
isothermen Stufe anschließenden Upscans bis T = 1373K zeigten keine weitere
Kristallisation. Der Übergang von einer Gauß-ähnlichen (h
′
= 10Kmin-1) zu einer
Plateau-ähnlichen (h
′
= 50Kmin-1) Form ist in Abbildung 5.5 deutlich zu sehen.
So wird bei kurzen Haltezeiten mit zunehmender Heizrate eine Schulter sichtbar,
die einen Hinweis auf eine mindestens bimodale Verteilung des Signals gibt, d. h.
es ﬁnden mindestens zwei Prozesse statt. Dieses Ergebnis zeigt eine gute Überein-
stimmung zu dem im Kapitel „Arbeitshypothesen“ vorgeschlagenen Signal für eine
Oberﬂächenkristallisation (Abbildung 3.2). Die Flächen unter den Kurven weisen
für alle Heizraten annähernd gleiche Werte auf (Werte in Klammern in Abbildung
5.5).
Abbildung 5.5:
Isotherme DSC-Signale von L3 in Abhängigkeit von der Haltezeit für verschiedene Heizraten
(h
′
= 10, 20, 30, 40 und 50Kmin-1) zur Haltetemperatur T = 872K. Die Werte in den Klammern
geben die integrierten Flächen unter den Kurven in J g-1 an (nach [4] verändert).
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Ähnlich zu den eben beschriebenen Ergebnissen verhalten sich die Signale, wenn
die Proben bei unterschiedlichen Temperaturen (T = 833–893K) gehalten wer-
den. Dabei wurden Heizraten von h
′
= 10Kmin-1 (Abbildung 5.6, oben) und
h
′
= 50Kmin-1 (Abbildung 5.6, unten) verwendet. Es wird zum einen deutlich, dass
die Signale bei beiden Heizraten mit sinkender Haltetemperatur breiter werden.
Als Folge daraus verschiebt sich die Schulter des ersten Kristallisationsprozesses
zu längeren Zeiten. Zum anderen ist festzustellen, dass dieser Eﬀekt mit steigen-
der Heizrate zunimmt, d. h. die Plateau-ähnliche Form ist für h
′
= 50Kmin-1
ausgeprägter als für h
′
= 10Kmin-1 (z. B. Vergleich der Signale bei T = 853K).
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Abbildung 5.6:
Isotherme DSC-Signale von L3 in Abhängigkeit von der Haltezeit für verschiedene Haltetem-
peraturen (T = 833, 838, 843, 848, 853, 872 und 893K); oben: h
′
= 10Kmin-1 und unten:
h
′
= 50Kmin-1. Die Werte in den Klammern geben die integrierten Flächen unter den Kurven
in J g-1 an (nach [4] verändert).
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5.2.3. Korrelation des DSC-Signals mit dem Gefüge
Um die DSC-Signale mit den sich dabei entwickelnden Gefügen korrelieren zu kön-
nen, wurden Proben bei T = 872K (Abbildung 5.7) und T = 843K (Abbildung
5.8) für verschiedene Zeiten getempert und nach der Haltezeit abgeschreckt.
Abbildung 5.7 stellt die isothermen DSC-Signale (oben), die nach Heizraten von
h
′
= 10 und 50Kmin-1 folgen, und die entsprechenden Gefüge (Querschnitte, un-
ten) gegenüber. Die Gefüge wurden mit h
′
= 10 und 50Kmin-1 für den Upscan (t =
0min) sowie mit h
′ ≈ 250Kmin-1 (vorgeheizter Ofen) eingestellt. Werden die Pro-
ben dem Ofen nach Erreichen von T = 872K sofort entnommen (t = 0min), zeigen
beide Proben keine Kristalle im Volumen. Allerdings kann bei h
′
= 10Kmin-1 eine
etwa 2µm dicke kristalline Randzone festgestellt werden, wohingegen die Kristalli-
sation an der Oberﬂäche unter Verwendung von h
′
= 50Kmin-1 verhindert werden
konnte. Nach einer Haltezeit von 40min betrug die Dicke der kristallinen Rand-
zone etwa 67µm, wobei die mit h
′
= 10Kmin-1 aufgeheizte Probe zusätzlich eine
Volumenkristallisation aufweist. Dies führt zu den „coast-island“-Strukturen aus
Abbildung 1.1, rechts. Die weitere Wärmebehandlung bis t = 140min führt im
Fall von h
′
= 10Kmin-1 zu einer vollständigen Kristallisation der Probe in Form
eines „coast-island“-Gefüges. Dagegen ist durch den Einsatz von h
′
= 50Kmin-1
eine Restglasmatrix im Volumen zu sehen, da das DSC-Signal breiter geworden
und die Umwandlung nach t = 140min noch nicht vollständig abgeschlossen ist.
Die Dicken der kristallinen Randzonen betragen etwa 130µm für t = 77min und
etwa 249µm für t = 140min.
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Abbildung 5.7:
Korrelation der DSC-Signale mit den Gefügen von L3 bei T = 872K für zwei verschiedene
Heizraten (h
′
= 10 und 50Kmin-1; nach [4] verändert); oben: isotherme DSC-Signale in Ab-
hängigkeit von der Haltezeit und unten: Abbildung der sich während der Wärmeentwicklung
zu den entsprechenden Haltezeiten einstellenden Gefüge (Querschnitte). Dabei wurden die Pro-
ben, die eine höhere Heizrate erfahren haben, mit h
′
= 50Kmin-1 für den Upscan und mit
h
′ ≈ 250Kmin-1 (vorgeheizter Ofen) für die Haltezeiten t = 40, 77 und 140min hergestellt. Nach
der Temperung der Proben in DSC-Platintiegeln im horizontalen Rohrofen wurden die Proben
mit q ≈ 500Kmin-1 auf Raumtemperatur abgeschreckt. Alle Querschnitte wurden zur Erhöhung
des Kontrastes für t = 15 s mittels HF-Dampf (Massenanteil = 40%) geätzt.
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Im nächsten Schritt sollen die sich einstellenden Oberﬂächen und Gefüge (Quer-
schnitte) bei T = 843K (h
′
= 50Kmin-1) für verschiedene Haltezeiten mit dem
DSC-Signal verglichen werden. Abbildung 5.8, oben zeigt das isotherme DSC-
Signal in der bereits bekannten Plateau-ähnlichen Form. Besonders interessant
sind die Oberﬂächen (Abbildung 5.8, unten), die sich bei den Haltezeiten bis zur
Schulter im DSC-Signal einstellen. Die Betrachtung der Oberﬂächen zu diesen Zei-
ten (d. h. nach t = 30, 40 und 61min) macht deutlich, dass bis zum Erreichen der
Schulter eine kontinuierliche Keimbildung und ein kontinuierliches Kristallwachs-
tum stattﬁndet. Dies führt zu einer Verteilung der Kristallgrößen an der Oberﬂä-
che. Bei Erreichen der Schulter kollidieren die Kristalle (tK ≈ 61min), es bildet sich
eine kompakte kristalline Oberﬂäche und die Kristalle beginnen ab diesem Zeit-
punkt als Nadel-ähnliche Kristalle in das Volumen (Richtung Zentrum der Probe)
zu wachsen (Querschnitte in Abbildung 5.8, unten). Das topokinetische Modell
von Müller [124] und dessen Übertragung auf isotherme Bedingungen (Abbildung
3.2) bestätigt sich an dieser Stelle. Die weitere Wärmebehandlung bei dieser Tem-
peratur führt zu einer kontinuierlichen Vergrößerung der kristallinen Randzone.
Zudem enthalten manche Proben auch im Volumen Kristalle. Diese können auf
Inhomogenitäten und/oder HOM zurückgeführt werden, sind aber aufgrund der
geringen Anzahl für die Entwicklung des DSC-Signals zu vernachlässigen.
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Abbildung 5.8:
Korrelation des DSC-Signals mit den Oberﬂächen und Gefügen von L3 bei T = 843K (h
′
=
50Kmin-1; nach [4] verändert); oben: isothermes DSC-Signal in Abhängigkeit von der Haltezeit
und unten: Abbildung der sich während der Wärmeentwicklung zu den entsprechenden Halte-
zeiten einstellenden Oberﬂächen und Gefüge (Querschnitte). Zur Einstellung der Oberﬂächen
und Gefüge wurden die Proben in Platintiegeln in der DSC wärmebehandelt und anschließend
mit q = 40Kmin-1 auf Raumtemperatur abgekühlt. Die Querschnitte wurden zur Erhöhung des
Kontrastes für t = 15 s mittels HF-Dampf (Massenanteil = 40%) geätzt.
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5.3. ZrO2-haltige Glaskeramiken
5.3.1. Entwicklung der kristallinen Phasen in Abhängigkeit von der
Temperatur
Abbildung 5.9, oben zeigt das DSC-Signal von Z8, das während des Aufheizens
mit h
′
= 10Kmin-1 detektiert wurde. Zunächst ist festzustellen, dass während des
Aufheizvorgangs zwei Kristallisationspeaks entstehen. Um diese den entsprechen-
den kristallinen Phasen zuordnen zu können, wurden zwei Proben ebenfalls mit
h
′
= 10Kmin-1 bis zu Temperaturen hinter den Peaks (T = 1073 und 1143K) ge-
tempert. Das sich bei T = 1073K einstellende Gefüge ist in Abbildung 5.9, Mitte
zu sehen. Die Abbildung zeigt im Gegensatz zu L3 (Abbildung 5.4, Mitte) eine
ausgeprägte Volumenkristallisation. Zusammen mit einer REM-Aufnahme (Abbil-
dung F.1 im Anhang), die ebenfalls keine Oberﬂächenkristallisation im Querschnitt
erkennen lässt, stellt Z8 also ein typisches Beispiel für die Volumenkristallisation
(Abbildung 1.1, Mitte) dar und bestätigt die DSC-Messungen in Abbildung C.6,
unten im Anhang. Die den Temperaturen entsprechenden kristallinen Phasen sind
im Diﬀraktogramm in Abbildung 5.9, unten zu sehen. Demnach kann der erste
Kristallisationspeak des DSC-Signals dem Lithiummetasilicat und der zweite dem
Lithiumdisilicat zugeordnet werden. Auch dieses Glas zeigt im Ausgangszustand
keine kristallinen Reﬂexe und ist damit röntgenamorph.
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Abbildung 5.9:
Bestimmung der kristallinen Phasen von Z8 mit h
′
= 10Kmin-1 bis T = 1073 und 1143K;
oben: DSC-Signal, Mitte: optischer Eindruck der Probe (etwa 14mm breit) nach der Temperung
bis T = 1073K und unten: Diﬀraktogramme des Ausgangsglases und des Volumens nach den
verschiedenen Temperungen.
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Um die Auswirkungen von P2O5 auf die Keimbildung auszuschließen und damit
den Einﬂuss von ZrO2 genauer zu untersuchen, wurden Z0P0 und Z8P0 (Zusam-
mensetzungen in Tabelle 4.1) geschmolzen und in dieser Arbeit untersucht. Ab-
bildung 5.10, oben zeigt das DSC-Signal von Z8P0, das während des Aufheizens
mit h
′
= 10Kmin-1 detektiert wurde. Zunächst ist festzustellen, dass während
des Aufheizvorgangs im Gegensatz zu Z8 (Abbildung 5.9, oben) nur ein einzelner
Kristallisationspeak entsteht. Um diesen der entsprechenden kristallinen Phase zu-
ordnen zu können, wurde eine Probe ebenfalls mit h
′
= 10Kmin-1 bis T = 1188K
(nach dem Kristallisationspeak) getempert. Das sich dabei einstellende Gefüge
ist in Abbildung 5.10, Mitte zu sehen. Die Abbildung zeigt im Gegensatz zu Z8
(Abbildung 5.9, Mitte) eine ausgeprägte Oberﬂächenkristallisation mit einer kris-
tallinen Randzone von etwa 800µm. Es sei darauf hingewiesen, dass der weiße Teil
im rechten Bereich der Probe auf die Reﬂexion der darunter liegenden Bruchkante
(herausgebrochene Ecke) zurückzuführen ist. Außerdem sind auch im Volumen ver-
einzelte Kristalle in sphärolithischer Form zu sehen. Diese scheinen aufgrund von
Inhomogenitäten im Glas und/oder HOM entstanden zu sein. Damit zeigt dieses
Glas das letzte typische Gefüge der drei möglichen Kristallisationsarten, d. h. ein
„envelope“-Gefüge (Abbildung 1.1, links) und bestätigt die deutlich von der Ober-
ﬂäche ausgehende Kristallisation in den DSC-Messungen (Abbildung C.4, unten im
Anhang). Der im DSC-Signal entstehende Peak kann sowohl für die Oberﬂächen-
als auch für die Volumenkristallisation dem Lithiummetasilicat zugeordnet werden
(Diﬀraktogramm Abbildung 5.10, unten). Das Ausgangsglas ist ebenfalls röntgen-
amorph.
57
Abbildung 5.10:
Bestimmung der kristallinen Phasen von Z8P0 mit h
′
= 10Kmin-1 bis T = 1188K; oben: DSC-
Signal, Mitte: optischer Eindruck der Probe (etwa 14mm breit) nach der Temperung und unten:
Diﬀraktogramme des Ausgangsglases, der Oberﬂäche und des Volumens.
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Ähnliche Ergebnisse zeigen sich, wenn Z0 (Volumenkristallisation) und Z0P0 (Ober-
ﬂächenkristallisation) unter eben solchen Bedingungen getempert werden. Dies ist
in den Abbildungen F.2 und F.3 im Anhang zu sehen. Es sei darauf hingewiesen,
dass im Z0 zusätzlich zu den Kristallisationspeaks von Li2SiO3 und Li2Si2O5 ein
dritter deutlicher Peak vor Li2Si2O5 detektiert wird. Dieser kann dem Cristobalit
zugeordnet werden.
5.3.2. Bestimmung der maximalen Keimbildungstemperatur
Abbildung 5.11 zeigt am Beispiel des Upscans (h
′
= 10Kmin-1) von Z0 die zu
bestimmenden Temperaturen für die Gläser.
Abbildung 5.11: DSC-Signal als Resultat des Aufheizens von Z0 mit h
′
= 10Kmin-1.
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Tabelle 5.1:
Charakteristische Temperaturen in K im DSC-Upscan (h
′
= 10Kmin-1). Die Fehler ergeben sich
als die 0,95-Konﬁdenzintervalle aus drei Messungen.
T L3 Z0 Z3 Z4 Z6 Z8 Z0P0 Z8P0
Tf 732(1) 733(3) 741(2) 744(1) 752(1) 760(2) 729(1) 756(1)
TO1 - 885(1) 905(1) 908(1) 920(1) 909(1) 979(2) 1031(8)
TP1 - 904(1) 922(1) 925(1) 938(2) 928(1) 1076(2) 1124(3)
TO2 939(2) 1093(1) 1101(1) 1092(2) 1090(7) 1108(1) - -
TP2 - 1108(2) 1117(1) 1111(4) 1112(1) - - -
TP3 960(1) 1131(1) 1124(1) 1119(2) 1125(2) 1127(1) - -
TS 1311(2) 1253(1) 1246(2) 1237(5) 1230(4) 1226(1) 1263(1) 1278(1)
Wie im vorangegangenen Teilabschnitt bereits erläutert, können TP1, TP2 und TP3 in
Tabelle 5.1 jeweils den kristallinen Phasen Li2SiO3, SiO2 und Li2Si2O5 zugeordnet
werden. Aus der Tabelle wird ersichtlich, dass TP1 und Tf für Z0–Z8 mit steigendem
ZrO2-Gehalt zunehmen, wobei TP1 für Z8 wieder sinkt (Abbildung F.4, oben im
Anhang). TS dagegen sinkt mit steigendem ZrO2-Gehalt. Die anderen Temperatu-
ren zeigen keine Systematik mit zunehmendem ZrO2-Gehalt. Bei den P2O5-freien
Gläsern (Z0P0 und Z8P0) ist dagegen bei allen Temperaturen eine deutliche Zu-
nahme mit steigendem ZrO2-Gehalt festzustellen. Das Signal für SiO2 geht mit
steigendem ZrO2-Gehalt in das Signal des Li2Si2O5 über (Abbildung F.4, unten
im Anhang). Daher sind die Werte von TP2 für Z3–Z6 mit genügend Vorsicht zu
betrachten.
Die nach der Marotta-Methode [125, 126] bestimmten maximalen Keimbildungs-
temperaturen des Metasilicates zeigen in den Gläsern Z0 (Tmax = 795K), Z3
(Tmax = 807K), Z4 (Tmax = 813K), Z6 (Tmax = 825K) und Z8 (Tmax = 846K)
eine deutliche Zunahme mit steigendem ZrO2-Gehalt. Diese wurden über die An-
passung der Datenpunkte zur Verschiebung der Peaktemperaturen in Abhängigkeit
der Keimbildungstemperaturen mittels einer quadratischen Funktion bestimmt
(Abbildung 5.12, oben).
Es sei darauf hingewiesen, dass der Temperaturbereich der Keimbildung für Z8
(blaue Dreiecke und blaue gestrichelte Linie in Abbildung 5.12, oben) bei T >
860K nicht erfasst werden konnte, da die Proben bei solchen Temperaturen be-
reits während einer Haltezeit von t = 10min kristallisierten. Die Marotta-Methode
setzt aber voraus, dass die Proben nicht kristallisieren.
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Abbildung 5.12:
Verschiebung des Metasilicat-Peaks in Abhängigkeit von der Keimbildungstemperatur; oben:
ZrO2-haltige Gläser mit 10min Haltezeit (Daten aus [221] übernommen und ergänzt) und
unten: P2O5-freie Gläser mit 300–2880min Haltezeit. Die Fehlerbalken entsprechen den 0,95-
Konﬁdenzintervallen.
Die Verwendung einer Haltezeit von t = 60min für Z0 und Z3 zu Beginn dieser Ver-
suchsreihe führte zu einer Verfälschung der nach der Marotta-Methode bestimmten
Keimbildungs-ähnlichen Kurven (Abbildung F.5 im Anhang), da die Gläser wäh-
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rend dieser Zeit bereits kristallisierten (Abbildung F.6 im Anhang). Um dies zu
verhindern und Daten in einem möglichst großen Temperaturbereich zu generieren
wurde daher eine Haltezeit von t = 10min verwendet (Abbildungen F.5 und F.7 im
Anhang). Im Gegensatz zu den ZrO2-haltigen Gläsern zeigt sich Tmax für Z0P0 be-
reits bei etwa Tf, d. h. bei T = 733K (Abbildung 5.12, unten). Dagegen konnte für
Z8P0 kein Tmax ermittelt werden. Dabei muss beachtet werden, dass ab T = 903K
in Abbildung 5.12, unten eine zunehmende Verschiebung des Metasilicat-Peaks
(durch ein Oval gekennzeichnet) zu sehen ist. Diese kann auf die Kristallisation
an der Oberﬂäche der Proben zurückgeführt werden, d. h. die Marotta-Methode
konnte in diesem Fall nicht angewendet werden.
Abbildung 5.13:
Oberﬂächenkristallisation von Z8P0 bei T = 903K; oben: isothermes DSC-Signal und unten:
Oberﬂäche einer im horizontalen Rohrofen in einem Platintiegel für t = 30min getemperten
Probe, mittels OM analysiert.
So zeigt das DSC-Signal bei T = 903K eine Zunahme des Wärmestroms in Abhän-
gigkeit von der Zeit (Abbildung 5.13, oben), ähnlich wie in den bereits beschrie-
benen isothermen Experimenten von L3. Die optische Mikroskopie einer auf diese
Weise getemperten Probe bestätigt die Oberﬂächenkristallisation bei T = 903K
nach t = 30min (Abbildung 5.13, unten).
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Um Tmax auch für Li2Si2O5 zu bestimmen, wurde die Marotta-Methode [125, 126]
sowohl vor (T < Tmax) als auch nach (T > Tmax) der Metasilicat-Kristallisation
durchgeführt.
Abbildung 5.14:
Bestimmung von Tmax für die Disilicat-Kristallisation am Beispiel von Z0 und Z8; oben: ge-
wählte Temperaturstufen entsprechend des DSC-Signals und unten: Verschiebung des Disilicat-
Peaks in Abhängigkeit von der Keimbildungstemperatur. Die Fehlerbalken entsprechen den 0,95-
Konﬁdenzintervallen.
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Nach der Durchführung der Marotta-Methode (Temperaturstufen am Beispiel von
Z8 in Abbildung 5.14, oben) wurde in den Gläsern Z0 und Z8 kein Tmax für das
Disilicat festgestellt (Werte bei T > 910K in Abbildung 5.14, unten). Die bei den
Temperaturen der Stufe 1 ermittelten Verschiebungen, insbesondere bei Z8, sind
auf die Verschiebung des Metasilicat-Peaks zurückzuführen. D. h. die Disilicat-
Kristallisation hängt vom Metasilicat, insbesondere von der Keimbildung ab. Dies
lässt darauf schließen, dass das Gefüge vom Disilicat über das Metasilicat einge-
stellt werden kann.
Um die Wakasugi-Methode [133, 134] für das Metasilicat anwenden zu können,
wurden die Haltezeiten bei T ≈ Tmax variiert und die entsprechenden Werte für
TP1 detektiert. Sowohl bei den Gläsern Z0–Z8 (Abbildung 5.15, oben) als auch
für Z0P0 (Abbildung 5.15, unten) zeigt sich ein exponentieller Abfall der Kris-
tallisationstemperaturen des Metasilicates in Abhängigkeit von der Haltezeit. Die
entsprechenden DSC-Peaks sind am Beispiel von Z0 in Abbildung F.8 im Anhang
zu sehen.
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Abbildung 5.15:
Exponentieller Abfall von TP1 in Abhängigkeit der Haltezeit; oben: Z0–Z8 (Daten aus [221] und
Z0 ergänzt) und unten: Z0P0.
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5.3.3. Kristallanzahldichten
Abbildung 5.16 zeigt den zunehmenden Anteil der geätzten Strukturen mit länge-
rer Haltezeit bei TKB = 792K (Z0, obere Reihe), TKB = 851K (Z8, mittlere Reihe)
und die Zunahme des Anteils an Kristallen mit längerer Haltezeit bei TKB = 733K
(Z0P0, untere Reihe) nach den entsprechenden Entwicklungsstufen. Es sei darauf
hingewiesen, dass hier die Metasilicat-Keimbildung betrachtet wird.
Neben dem mit der Zeit zunehmenden Anteil an geätzten Strukturen kann wei-
terhin festgestellt werden, dass die Anzahl dieser in Z8 bei jeder Keimbildungszeit
bedeutend größer, die Größe jedoch deutlich kleiner ist als in Z0.
In beiden Fällen (REM und OM) wurde die Kristallanzahldichte mittels Auszählen
bestimmt. Dabei wurde angenommen, dass sich bei den REM-Aufnahmen in jeder
geätzten Struktur nur ein einzelner Li2SiO3-Kristall beﬁndet. Mittels Gleichung
(22) wurde die Größe der geätzten Strukturen berechnet, um die gezählte Kris-
tallanzahl auf ein Volumen beziehen zu können. Dieser Zwischenschritt ist für die
Bestimmung von NV für Z0P0 nicht notwendig. Abbildung 5.17 zeigt das Ergebnis
dieser Vorgehensweise für die Keimbildungstemperaturen bei etwa Tmax.
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Abbildung 5.16:
Anzahl der geätzten Strukturen in Abhängigkeit von der Haltezeit bei der Keimbildungstemperatur; obere und mittlere Reihe: REM-Aufnahmen von Z0
(TKB = 792K, Entwicklung: T = 883K, t = 10min) und Z8 (TKB = 851K, Entwicklung: T = 923K, t = 5min) nach t = 5, 7,5, 10 und 12, 5min (Proben-
querschnitte geschliﬀen, poliert, mittels HF mit Massenanteil = 0, 5% für t = 8 s geätzt und mit Au bedampft) und untere Reihe: Querschnittsaufnahmen
mittels optischer Mikroskopie von Z0P0 nach t = 5, 18, 36 und 84 h bei T = 733K (Entwicklung: T = 933K, t = 10min).
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Abbildung 5.17:
Kristallanzahldichten in Abhängigkeit von der Keimbildungszeit bei TKB ≈ Tmax; oben: Z0–Z8
und unten: Z0P0. Die Fehlerbalken entsprechen den 0,95-Konﬁdenzintervallen aus der Analyse
von 10 (Z0–Z8) und 5 (Z0P0) Stellen auf den Proben.
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Die Auftragung von NV in Abhängigkeit von der Keimbildungszeit zeigt für al-
le Gläser einen linearen Zusammenhang. Da die Induktionszeit vernachlässigbar
klein zu sein scheint, kann die stationäre Keimbildungsrate im Volumen IV direkt
aus der Steigung der Kurven berechnet werden. Dabei wird deutlich, dass IV mit
steigenden ZrO2-Gehalt zunimmt (Abbildung 5.17, oben) und Z0P0 eine um Grö-
ßenordnungen niedrigere Keimbildungsrate als bei Z0 aufweist (Abbildung 5.17,
unten). Wie bereits erwähnt, wurde für die Gläser Z3–Z8 jeweils eine weitere Kris-
tallanzahldichte bei einer anderen Temperatur (T 6= Tmax) ermittelt. Diese betragen
NV = (11, 1 ± 1, 6) × 1019m-3 für Z3 (TKB = 772K), NV = (9, 0 ± 1, 5) × 1019m-3
für Z4 (TKB = 773K), NV = (23, 1 ± 3, 4) × 1019m-3 für Z6 (TKB = 792K) und
NV = (27, 9 ± 4, 0) × 1019m-3 für Z8 (TKB = 797K), wobei sich die Fehler zu den
0,95-Konﬁdenzintervallen aus der Analyse von 10 Stellen auf den Proben ergeben.
5.3.4. Viskosität
Um die Keimbildung des Metasilicates mit der Beweglichkeit des Netzwerkes zu
korrelieren, wurden die Viskositäten der Gläser Z0–Z8 im Tief- und Hochtempe-
raturbereich gemessen. Abbildung 5.18, oben zeigt den vollständigen Viskositäts-
bereich der Gläser. Insbesondere die vergrößerte Darstellung des Tief-Tempera-
turbereichs in Abbildung 5.18, unten zeigt, dass die Viskosität mit steigendem
ZrO2-Gehalt um etwa 1,5 Größenordnungen zwischen Z0 und Z8 zunimmt. Die ge-
strichelten Kurven sind die mittels der MYEGA-Gleichung (10) [50] berechneten
Viskositätskurven. Danach betragen die Glasübergangstemperaturen und die Fra-
gilitäten der Gläser Tg = 735K und F = 32, 4 (Z0), Tg = 750K und F = 33, 1 (Z3),
Tg = 755K und F = 33, 3 (Z4), Tg = 765K und F = 33, 8 (Z6) und Tg = 775K
und F = 34, 3 (Z8). Es sei darauf aufmerksam gemacht, dass aufgrund dieser Be-
stimmung Tg > Tf ist. Dies scheint nicht konsistent zu sein und die Ursache hierfür
liegt in der Bestimmungsmethode von Tf. So wurde letztere über den Onset des
Glasübergangs ermittelt. Wäre Tf allerdings über den Wendepunkt der Glasüber-
gangsstufe ermittelt worden, dann wäre Tg < Tf. Die Zunahme der Fragilitätswerte
zeigt, dass ZrO2 dazu beiträgt, die Struktur der Schmelze weniger stabil werden
zu lassen.
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Abbildung 5.18:
Logarithmus der Viskosität in Abhängigkeit der Temperatur der Gläser Z0–Z8; oben: vollständi-
ger Viskositätsbereich und unten: vergrößerte Darstellung des Tief-Temperaturbereichs (Daten
aus [221]). Die gestrichelten Kurven wurden mittels der MYEGA-Gleichung [50] erstellt.
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5.3.5. Isotherme Experimente zur Bestimmung der Kristallwachstumsrate
Um die Wachstumsraten für das Metasilicat aus den DSC-Signalen abschätzen
zu können, wurden Z0, Z4 und Z8 im Temperaturbereich der Überlappung von
Keimbildung und Kristallwachstum einer isothermen Temperung unterzogen. Die
sich während der Kristallisation entwickelnden isothermen DSC-Signale sind am
Beispiel von Z8 in Abbildung 5.19, oben dargestellt.
Die Signale zeigen im Vergleich zu L3 bei der gleichen Aufheizrate (d. h. h
′
=
50Kmin-1) zur Haltetemperatur Kristallisationspeaks, die auf eine Volumenkris-
tallisation schließen lassen (siehe Abbildung 3.3). Dabei wird deutlich, dass die
Signale ebenso wie bei L3 (Abbildung 5.6, unten) mit sinkender Haltetempera-
tur niedriger und breiter werden. Des Weiteren kann festgestellt werden, dass die
Zeit der maximalen Umwandlungsrate tmax während der Temperung im Überlap-
pungsbereich mit steigender Temperatur abnimmt. Das gleiche Ergebnis ergibt
sich auch für Z0 und Z4 (Abbildung 5.19, unten). Es sei darauf hingewiesen, dass
tmax über den Nulldurchgang der ersten Ableitung des DSC-Signals ermittelt wur-
de. Abbildung 5.19, unten zeigt deutlich, dass die Temperatur zur Erzeugung eines
Signals mit zunehmendem ZrO2-Gehalt zunimmt. D. h. neben dem Verschub der
Keimbildungsraten-ähnlichen Marotta-Kurven (Abbildung 5.12, oben) verschiebt
sich auch der Überlappungsbereich zu höheren Temperaturen mit zunehmendem
ZrO2-Gehalt.
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Abbildung 5.19:
Zeit der maximalen Umwandlungsrate tmax während der Temperung im Überlappungsbereich;
oben: DSC-Signale am Beispiel von Z8 und unten: tmax in Abhängigkeit der Haltetemperatur
für Z0, Z4 und Z8. Die Fehler betragen etwa Symbolgröße. Die gestrichelten Kurven dienen als
visuelle Führung.
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Zur Klärung der Bedeutung von tmax wurde am Beispiel von Z8 zum einen TP1
nach verschiedenen Haltezeiten bestimmt (Abbildung 5.20, oben). Zum anderen
wurden Proben von Z8 bei drei verschiedenen Temperaturen ausgelagert und die
Domänengrößen mittels XRD gemessen (Abbildung 5.20, unten).
Abbildung 5.20:
Bedeutung von tmax (Z8 als Beispiel); oben: TP1 in Abhängigkeit von der Haltezeit und unten:
Domänengrößen in Abhängigkeit von der Verweilzeit der Proben im Ofen. Die gestrichelten
Kurven dienen als visuelle Führung.
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Bei der Betrachtung von Abbildung 5.20, oben wird deutlich, dass sich TP1 bis etwa
tmax zu niedrigeren Werten verschiebt, um danach wieder anzusteigen. Dies ist ein
Hinweis darauf, dass bis tmax in diesen Gläsern noch Keimbildung stattﬁndet. Dabei
ist der Eﬀekt für T >> Tmax (d. h. T = 871 und 892K) viel deutlicher zu sehen als
bei T ≈ Tmax (= 852K). Es wird vermutet, dass bei Tmax eine Sättigung bezüglich
NV schneller erreicht wird als bei T >> Tmax. Die Messung der Domänengrößen an
monolithischen Proben von Z8 (Abbildung 5.20, unten) bestätigt die Vermutung,
dass bis tmax Keimbildung stattﬁndet. Dabei wurden die XRD-Proben ebenso lang
getempert wie die Proben zur Bestimmung von TP1 im DSC-Experiment. Die Do-
mänengröße nimmt für jede Haltetemperatur noch nach tmax weiterhin ab. Dies
kann entweder auf eine kontinuierliche Keimbildungsrate, die eine große Anzahl
an kleinen Kristallen verursacht und damit die Kristallwachstumsrate dominiert
und/oder auf ein diﬀusives Kristallwachstum zurückgeführt werden. Um dies zu
überprüfen, wurden die im XRD analysierten Proben mit dem REM untersucht.
Die Dimensionen der 50 (in 25 REM-Aufnahmen) größten Kristalle sind in Abbil-
dung 5.21 in Abhängigkeit von der Verweilzeit der Proben im Ofen dargestellt.
Abbildung 5.21:
Kristallitgröße in Abhängigkeit von der Verweilzeit im Ofen. Die gestrichelten Kurven sind die
besten linearen Anpassungen unter der Annahme einer vernachlässigbar kleinen Induktionszeit.
Die durchgezogenen Linien zeigen die besten Anpassungen in Form von wurzelabhängigen Funk-
tionen. Die Fehler entsprechen den 0,95-Konﬁdenzintervallen aus der Bestimmung der Größe der
50 größten geätzten Strukturen.
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Zunächst ist Abbildung 5.21 zu entnehmen, dass die Kristalle mit zunehmender
Verweilzeit bei T = 852 und 871K größer werden. Im Fall einer Haltetemperatur
von T = 892K hingegen zeigt sich ab einer 20-minütigen Verweilzeit ein deutlicher
Abfall der Kristallitgröße. Ab diesem Zeitpunkt scheint das Kristallwachstum eine
Sättigung zu erreichen. Die gestrichelten Kurven sind die besten linearen Anpas-
sungen unter der Annahme einer vernachlässigbar kleinen Induktionszeit. Dabei
ist zu beachten, dass die Datenpunkte ab t = 20min für T = 892K im Fit nicht be-
rücksichtigt werden. Da die Steigung dieser Kurven mit zunehmender Temperatur
größer werden, muss U zunehmen, insbesondere U = 0, 5 nmmin-1 (T = 852K),
U = 1, 3 nmmin-1 (T = 871K) und U = 4, 1 nmmin-1 (T = 892K). Werden die
Ergebnisse unter Berücksichtigung einer Wurzel-Zeit-Abhängigkeit angepasst, er-
geben sich die durchgezogenen Linien. Für die Anpassung wurde eine Funktion
der Form re = Konstante · t1/2 mit 3, 3 nmmin-1/2 (T = 852K), 6, 5 nmmin-1/2
(T = 871K) und 15, 5 nmmin-1/2 (T = 892K) als Konstanten.
5.3.6. Lithiummetasilicat-Kristallisation
Wie oben bereits gezeigt wurde, können die ZrO2-haltigen Gläser bei T ≈ Tmax und
längeren Haltezeiten bereits kristallisieren. Um die Entwicklung der Metasilicat-
Kristallisation, d. h. den kristallinen Anteil während einer isothermen Wärmebe-
handlung zu untersuchen, wurden Z0, Z4 und Z8 bei jeweils T = 793, 813 und
852K getempert und die Pulver (D90 < 125µm, mit D90 als Wert in der Korngrö-
ßenverteilung, bei dem 90% der Partikel kleiner sind als dieser Wert) mittels XRD
analysiert. Abbildung 5.22 zeigt die entsprechenden Diﬀraktogramme in Abhän-
gigkeit von der Verweilzeit der Proben im Ofen. Ausgehend vom röntgenamorphen
Ausgangsglas zeigen die sich entwickelnden kristallinen Phasen mit zunehmender
Verweilzeit ausgeprägtere Reﬂexe. An dieser Stelle sei darauf hingewiesen, dass
beim Z0 im Gegensatz zu Z4 und Z8 neben dem Metasilicat parallel ein kleiner
Anteil Disilicat entsteht. D. h. ZrO2 unterdrückt die Disilicatbildung in Z4 und Z8
bei T ≈ Tmax.
75
Abbildung 5.22:
Diﬀraktogramme der sich entwickelnden Phasen bei T ≈ Tmax in Abhängigkeit der Verweilzeit der
Proben im Ofen; oben: Z0 bei T = 793K, Mitte: Z4 bei T = 813K und unten: Z8 bei T = 852K
(Daten für Z0 und Z4 aus [221]).
Die Auftragung des kristallinen Anteils von Lithiummetasilicat in Abhängigkeit
der Verweilzeit bestätigt den Eindruck der Diﬀraktogramme in Abbildung 5.22,
d. h. der kristalline Massenanteil steigt mit zunehmender Verweilzeit (Abbildung
5.23, oben). Es wird außerdem deutlich, dass die Kristallisation durch ZrO2 be-
günstigt wird. Z8 weist bereits bei kleinen Verweilzeiten (t = 40min) schon einen
kristallinen Massenanteil von 18% gegenüber Z0 und Z4 mit höchstens 1% auf.
Die Kurve für Z8 steigt also wesentlich schneller an als bei Z0 und Z4. Zu längeren
Verweilzeiten jedoch zeigt Z8 keinen größeren kristallinen Anteil als Z0 und Z4.
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Vielmehr erreichen die Kurven bei t = 10 h eine Sättigung und die kristallinen
Anteile sind im Rahmen der Fehler für diese drei Zusammensetzungen gleich.
Abbildung 5.23:
Quantitative XRD-Analyse der zu verschiedenen Verweilzeiten bei T ≈ Tmax getemperten Gläser
Z0, Z4 und Z8; oben: Massenanteil Metasilicat (Daten für Z0 und Z4 aus [221]) und unten:
Domänengröße Metasilicat.
Die Domänengrößen der Metasilicat-Phase (Abbildung 5.23, unten) zeigen in je-
77
dem Glas zunächst einen starken Anstieg, da aus der amorphen Phase aufgrund
der Wärmebehandlung Kristalle entstehen. Anschließend nehmen die Domänen-
größen mit zunehmender Verweilzeit ab und zeigen, ebenso wie die kristallinen
Massenanteile, eine Sättigung bei t = 10 h. Dieser Abfall bestätigt die oben getrof-
fene Annahme, dass aufgrund der Keimbildung zunächst kontinuierlich neue kleine
Kristalle entstehen und sich die Größenverteilung letzterer zu kleineren Werten ver-
schiebt. Es sei erwähnt, dass die Domänengrößen von Z8 aus den Abbildungen 5.20
und 5.23 (jeweils unten) für T = 852K gut zusammen passen (wird nicht gezeigt).
5.3.7. Gefüge-Einstellung
Im Folgenden soll eine Vorgehensweise erläutert werden, die es ermöglicht, Tem-
peraturen und Zeiten mittels DSC zu erfassen, um charakteristische Gefüge in den
Gläsern Z0, Z4 und Z8 einzustellen. Die Erläuterung zum Einstellen eines Gefüges
erfolgt am Beispiel von Z8 sowohl für das Metasilicat als auch für das Disilicat. Ziel
soll es sein, zwei extreme Gefüge einzustellen. Dabei betragen die Aufheizraten in
allen Messungen h
′
= 10Kmin-1. Zunächst soll die Keimbildungsstufe festgelegt
werden. Dazu wird Z8 auf T ≈ Tmax geheizt (Abbildung 5.24, oben). Das Maximum
im entsprechenden isothermen DSC-Signal (Abbildung 5.24, unten), d. h. tmax wird
als Zeit für diese Stufe gewählt.
Im weiteren Verlauf des Aufheizens nach der Keimbildungsstufe (TKB und tmax)
zeigte sich bei allen Gläsern eine Kristallisation von Rest-Li2SiO3 (Abbildung F.9
im Anhang). Um die vollständige Kristallisation von Li2SiO3 zu gewährleisten,
wurde eine Entwicklungsstufe für das Metasilicat bei T = 973K für jedes Glas an-
gesetzt. Da ein Kristallisationspeak des Restmetasilicates auch noch nach t = 10 h
bei T ≈ Tmax detektiert werden konnte (wird nicht gezeigt), wird angenommen,
dass Li2SiO3 eher ein diﬀusives als ein lineares Kristallwachstum zeigt (siehe Ab-
bildung 5.21).
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Abbildung 5.24:
Bestimmung der für die Metasilicat-Keimbildungsstufe notwendigen Zeit am Beispiel von Z8;
oben: Temperaturprogramm und unten: DSC-Signal der Isothermen. Die grünen Pfeile kenn-
zeichnen den Beginn der isothermen Stufe.
79
Im nächsten Schritt soll die Temperatur für die Disilicat-Kristallisation festgelegt
werden. Um zwei möglichst extreme Gefüge zu erreichen, wurden zwei Proben fol-
gendermaßen verschiedenartig wärmebehandelt. Eine Probe wurde zunächst keim-
gebildet, wie eben beschrieben (Abbildung 5.24), und danach zur vollständigen
Kristallisation des Metasilicates auf der Entwicklungsstufe getempert (schwarze
durchgezogene Linie in Abbildung 5.25, oben). Bei der anderen Probe wurde nur
die Entwicklungsstufe für das Metasilicat unter Auslassen der Keimbildungsstu-
fe eingesetzt (rote gestrichelte Linie in Abbildung 5.25, oben). Das weitere Auf-
heizen nach der Metasilicat-Kristallisation verursacht schließlich unterschiedliche
Disilicat-Kristallisationspeaks.
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Abbildung 5.25:
Festlegung der Disilicat-Kristallisationstemperatur am Beispiel von Z8; oben: Temperatur-
programm und unten: DSC-Signal der Isochronen (h
′
= 10Kmin-1) nach der Metasilicat-
Entwicklungsstufe.
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Abbildung 5.25, unten zeigt die sich entsprechend der Wärmebehandlung entwi-
ckelnden Kristallisationspeaks des Disilicates. Dabei wird deutlich, dass die Kris-
tallisation unter Auslassen der Keimbildungsstufe wesentlich später stattﬁndet.
Dies bestätigt die Experimente zur Bestimmung von Tmax des Disilicates. Da für
Li2Si2O5 kein Tmax ermittelt werden konnte, hängt die Disilicat-Kristallisation stark
von der Metasilicat-Kristallisation ab. Die unterschiedlichen Li2SiO3-Gefüge füh-
ren demnach zu einem unterschiedlichen Kristallisationsverhalten des Disilicates.
Um möglichst gleiche kristalline Anteile zum Vergleich der Gefüge zu erhalten, wird
die gleiche Temperatur zur Kristallisation des Disilicates für beide Programme ver-
wendet. Dies ist in Abbildung 5.25, unten als grüne gepunktete Linie dargestellt.
Im letzten Schritt muss für die Disilicat-Kristallisationsstufe eine Zeit ermittelt
werden. Dazu wurde eine Probe, die vorher nur die Metasilicat-Entwicklungsstufe
erfahren hat, auf die Temperatur der Disilicat-Stufe geheizt (Abbildung 5.26, oben)
und das isotherme Signal detektiert (Abbildung 5.26, unten). Die Zeit zur Disilicat-
Kristallisation entspricht jener, bei der die Wärmeentwicklung eine Sättigung er-
reicht. Die Kristallisation ist abgeschlossen (rote gestrichelte Linie in Abbildung
5.26, unten).
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Abbildung 5.26:
Bestimmung der für die Disilicat-Kristallisation notwendigen Zeit am Beispiel von Z8; oben:
Temperaturprogramm und unten: DSC-Signal der Isothermen. Die Kristallisation ist abgeschlos-
sen, wenn das Signal eine Sättigung erreicht. Die grünen Pfeile zeigen den Beginn der isothermen
Stufe der Li2Si2O5-Kristallisation.
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Um die teilweise recht zeitintensiven Keimbildungsstufen zu verkürzen, wurden au-
ßerdem Messungen durchgeführt, bei denen die Zeit dieser Stufe so weit reduziert
wurde bis sich der Disilicat-Kristallisationspeak nicht mehr zu niedrigeren Tempe-
raturen verschiebt (Abbildung F.10 im Anhang). Diese Zeit wurde dann ebenfalls
(neben tmax) für die nachfolgenden Temperungen verwendet.
Das Ergebnis der eben beschriebenen Vorgehensweise zur Bestimmung des Tem-
peraturprogramms für die Einstellung charakteristischer Gefüge ist in Tabelle 4.2
zusammengefasst. Entsprechend dieser Temperaturen und Zeiten wurden Proben
getempert und untersucht. An dieser Stelle sei erwähnt, dass sich Z4 und Z8 auf-
grund zu hoher Spannungen nicht zu den geforderten Probekörpern verarbeiten
ließen und daher für t = 60min bei Tf gekühlt wurden. Um sicherzustellen, dass
die Gläser während dieses Schrittes nicht keimbilden, wurden DSC-Messungen
durchgeführt (Abbildung F.11 im Anhang). Abbildung 5.27 zeigt einige Beispie-
le der nach Tabelle 4.2 wärmebehandelten Proben in Form von Gefügebildern
(REM-Aufnahmen) und Photographien für den optischen Eindruck. Zur Orien-
tierung in der Abbildung sei folgendes gesagt: Die in der linken Spalte gezeigten
REM-Aufnahmen zeigen die Gefügebilder mit Keimbildungsstufe, die in der rech-
ten Spalte ohne Keimbildungsstufe. Unter dem jeweiligen Bild steht das Tempe-
raturprogramm, das diese Probe erfahren hat. Die oberen vier Aufnahmen zeigen
die Metasilicat-Gefüge von Z0 und Z8, die unteren vier Bilder die entsprechenden
Disilicat-Gefüge. Oben rechts in jeder REM-Aufnahme ist der optische Eindruck
der Proben abgebildet.
84 5. Ergebnisse
Abbildung 5.27:
Gefügebilder und optischer Eindruck (Probenbreite ≈ 12mm, Probendicke ≈ 6mm) einiger der
getemperten Proben. Unter dem jeweiligen Bild steht das Temperaturprogramm (h
′
= 10Kmin-1
zwischen jeder Stufe). In der linken Spalte sind die Gefügebilder mit Keimbildungsstufe und in
der rechten Spalte ohne Keimbildungsstufe dargestellt. Die oberen vier Aufnahmen zeigen das
Metasilicat-Gefüge und die unteren vier Bilder das entsprechende Disilicat-Gefüge. Die Proben
wurden für die REM-Aufnahmen geschliﬀen, poliert, mittels HF geätzt (Metasilicat: Massenanteil
= 0, 5%, t = 8 s und Disilicat: Massenanteil = 40% als Dampf, t = 30 s) und mit Au bedampft.
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Bei der Betrachtung dieser Bilder ist zunächst festzustellen, dass sowohl die Meta-
als auch die Disilicat-Kristalle kleiner werden, wenn die Proben einer zusätzlichen
Keimbildungsstufe ausgesetzt werden. Des Weiteren nimmt die Kristallitgröße so-
wohl für das Meta- als auch das Disilicat-Gefüge mit zunehmendem ZrO2-Gehalt
ab, wie oben bereits erwähnt wurde. Stattdessen vergrößert sich jedoch die Anzahl
an Kristallen drastisch mit zunehmendem ZrO2-Gehalt und bestätigt damit die
ermittelten Kristallanzahldichten (Abbildung 5.17, oben). Eine Ausnahme bildet
hier das Disilicat-Gefüge des Z8 ohne Keimbildungsstufe. Der optische Eindruck
der Proben zeigt zum einen den transluzenten Charakter der Proben, wenn diese
eine zusätzliche Keimbildungsstufe erfahren haben. Zum anderen zeigt sich aber
auch ein drastischer Anstieg der Transparenz, wenn der ZrO2-Gehalt erhöht wird.
Wie oben erwähnt, wurden zusätzlich einige Proben in den vorgeheizten Ofen bei
T = 973K (h
′ ≈ 140Kmin-1) verbracht. Die entsprechenden REM-Aufnahmen
von Z0 und Z8 sind in Abbildung 5.28 zu sehen. Auch hier nimmt die Kristallit-
größe mit dem ZrO2-Gehalt ab und die Anzahl der geätzten Strukturen zu. Der
Vergleich zu den Proben, die mit h
′
= 10Kmin-1 bis T = 973K aufgeheizt wurden
(Abbildung 5.27, rechte Spalte, die oberen zwei Aufnahmen), zeigt eine Zunahme
der Kristallitgröße und eine deutliche Verringerung der Transparenz mit zuneh-
mender Heizrate. Es sei erwähnt, dass sich die Kristalle im Fall von Z0 (Abbildung
5.28, links) zu verzweigen scheinen.
Abbildung 5.28:
Gefügebilder und optischer Eindruck (Probenbreite ≈ 12mm, Probendicke ≈ 6mm) der bei
T = 973K für t = 10min (h
′ ≈ 140Kmin-1) getemperten Proben; links: Z0 und rechts: Z8. Die
Proben wurden für die REM-Aufnahmen geschliﬀen, poliert, mittels HF (Massenanteil = 0, 5%)
für t = 8 s geätzt und mit Au bedampft.
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Tabelle 5.2:
Kristalliner Massenanteil (α), Domänengröße (ǫ) und Transmission im sichtbaren Wellenlän-
genbereich (Γ) von Z0, Z4 und Z8. Die Fehler der Bestimmung liegen bei 5% für α, 10% des
Wertes für ǫ und 1% für Γ. Die Transmissionswerte wurden auf 6mm dicke Proben korrigiert.
Für Li2Si2O5 wurden die Werte der monoklinen und der orthorhombischen Struktur addiert. Die
Heizrate zwischen den Temperstufen betrug h
′
= 10Kmin-1.
Glas Temperaturprogramm Phase α (%) ǫ (nm) Γ (%)
Z0 - Glas - - 93
Z0 793K, 150min + 973K, 10min Li2SiO3 40 33 14
Z0 793K, 215min + 973K, 10min Li2SiO∗∗3 46 35 14
Z0 973K, 10min Li2SiO3 44 38 6
Z0∗ 973K, 10min Li2SiO3 40 83 3
Z0 793K, 150min + 973K, 10min Li2Si2O5 73 77 12
+ 1113K, 10min
Z0 793K, 215min + 973K, 10min Li2Si2O5 69 78 13
+ 1113K, 10min
Z0 973K, 10min + 1113K, 10min Li2Si2O5 89 85 8
Z4 - Glas - - 93
Z4 813K, 140min + 973K, 10min Li2SiO3 37 23 33
Z4 813K, 160min + 973K, 10min Li2SiO3 32 24 32
Z4 973K, 10min Li2SiO3 73 33 9
Z4∗ 973K, 10min Li2SiO3 85 45 3
Z4 813K, 140min + 973K, 10min Li2Si2O5 66 53 50
+ 1103K, 15min
Z4 813K, 160min + 973K, 10min Li2Si2O5 64 51 50
+ 1103K, 15min
Z4 973K, 10min + 1103K, 15min Li2Si2O∗∗5 51 63 18
Z8 - Glas - - 93
Z8 852K, 40min + 973K, 10min Li2SiO3 66 22 65
Z8 973K, 10min Li2SiO3 61 32 21
Z8∗ 973K, 10min Li2SiO3 68 43 5
Z8 852K, 40min + 973K, 10min Li2Si2O∗∗5 47 86 61
+ 1098K, 20min
Z8 973K, 10min + 1098K, 20min Li2Si2O∗∗5 60 70 32
∗∗ h
′ ≈ 140Kmin-1
∗∗ Li2SiO3 oder Li2Si2O5
∗∗ innerhalb des Fehlers
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Tabelle 5.2 zeigt die Zusammenfassung der mittels XRD bestimmten kristallinen
Massenanteile α und die Domänengrößen ǫ für die auf Grundlage der Ergebnisse
aus den DSC-Experimenten getemperten Proben. Darin wird ersichtlich, dass α
für die Beurteilung der REM-Aufnahmen in den Abbildungen 5.27 und 5.28 nicht
heran gezogen werden kann, da die Anteile nicht gleich sind. Es lässt sich jedoch
keine Systematik in den Werten erkennen. Die Bestimmung von ǫ bestätigt den
Eindruck, den die REM-Aufnahmen geben. D. h. ohne Keimbildungsstufe werden
die Domänen größer (insbesondere bei den Proben mit h
′ ≈ 140Kmin-1) und mit
zunehmendem ZrO2-Gehalt sinkt ǫ.
Um den optischen Eindruck der Proben in den Abbildungen 5.27 und 5.28 quanti-
tativ zu bewerten, wurden die Transmissionswerte im sichtbaren Wällenlängenbe-
reich ermittelt. Die Spektren von einigen der oben gezeigten Proben sind beispiel-
haft in Abbildung 5.29 (oben: Metasilicat-Gefüge, unten: Disilicat-Gefüge) darge-
stellt. Diese Spektren bestätigen den optischen Eindruck, da zum einen die Trans-
mission bei den Proben ohne Keimbildungsstufe abnimmt. Zum anderen nimmt
die Transmission mit zunehmendem ZrO2-Gehalt zu. Dies wird durch die Werte
der Transmission im sichtbaren Wellenlängenbereich (nach DIN EN 410 berech-
net) in Tabelle 5.2 unterstützt. Es wird darauf hingewiesen, dass die Spektren und
damit auch die Transmissionswerte aufgrund der unterschiedlichen Probendicken
auf 6mm dicke Proben korrigiert wurden. Unabhängig von der Zusammensetzung
weisen die Ausgangsgläser einen Transmissionswert von 93% auf.
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Abbildung 5.29:
Wellenlängenabhängige Spektren (sichtbarer Bereich) von Z0, Z4 und Z8 mit und ohne Keimbil-
dungsstufe; oben: Metasilicat-Gefüge und unten: Disilicat-Gefüge. Die Spektren sind auf 6mm
dicke Proben korrigiert.
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6. Diskussion
6.1. Der inhärente Zeitverzug der heterogenen
Oberflächenkeimbildung in Lithiumdisilicat
Die in dieser Arbeit durchgeführten Wiederholungen von Heiz-Halte-Kühl-Zyklen
in den Lithiumdisilicat-Gläsern sind aufgrund ihrer Anzahl aussagekräftig, bezo-
gen auf die Statistik der Bildung des ersten Keims. Dies wird umso deutlicher,
wenn die hier ermittelten Keimbildungstemperaturen mit Literaturwerten vergli-
chen werden. So zeigt Abbildung 6.1, dass die Keimbildungstemperaturen einer
in einem Platintiegel wiederholt unterkühlten Lithiumdisilicat-Schmelze [189] und
solche, die bei der Unterkühlung eines levitierten Lithiumdisilicat-Tropfens erfasst
wurden [202], vollständig von den hier gemessenen Daten eingenommen werden.
D. h. sowohl die kleinste als auch die größte Unterkühlung wurden in der hier
vorliegenden Arbeit gemessen.
Abbildung 6.1:
Keimbildungstemperatur in Abhängigkeit vom Zeitverzug zur Verdeutlichung der großen Anzahl
an unterschiedlichen Kühlraten. Die weißen Quadrate mit blauer Umrandung entsprechen den
Ergebnissen aus ähnlichen Experimenten, wie sie in dieser Arbeit durchgeführt wurden, d. h. die
wiederholte Unterkühlung einer Probe in einem Platintiegel [189]. Die weißen Quadrate mit roter
Umrandung entsprechen den bei der Unterkühlung eines levitierten Lithiumdisilicat-Tropfens
gemessenen TKB [202]. Im inneren Diagramm sind die TKB in Abhängigkeit von der Unterkühlung
dargestellt, um die Daten auf einer Kurve abbilden zu können. Die Daten aus der Literatur werden
durch die Experimente in dieser Arbeit vollständig eingenommen (nach [222] verändert, Daten
von L1 aus [209]).
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Aus diesem Diagramm wird ersichtlich, dass zur Bestimmung von kritischen Kühl-
raten, d. h. zum Zweck des Erstellens eines ZTU-Diagramms, die stochastische Na-
tur der Keimbildung berücksichtigt werden muss. Um die in dieser Arbeit erfassten
Zeitverzüge (isotherm) und Unterkühlungen (isochron) auf eventuelle Abhängig-
keiten aufeinander folgender Läufe zu testen, wurde die Pearson-Korrelation nach
[78,79] durchgeführt. Mit Werten von 0,01 (isotherm), 0,08 (isochron q = 5Kmin-1)
und 0,04 (q = 10Kmin-1) ist jedoch keine Korrelation herzustellen. Dies bedeu-
tet, dass es zwischen den einzelnen Läufen keine „Memory“-Eﬀekte gibt, die Läufe
also als unabhängig voneinander betrachtet werden können. Zudem ist in der Sil-
houette der Histogramme in den Abbildungen 5.1 und 5.2 keine Tendenz für eine
Zu- oder Abnahme in Abhängigkeit der Anzahl der Läufe zu sehen. D. h. wäh-
rend der Messung verändert sich die Zusammensetzung des Glases nicht und die
heterogene Keimbildungsstelle (die nicht bekannt ist) bleibt im Verlauf des Ex-
periments wirksam. Es sei darauf hingewiesen, dass bei kleinen Unterkühlungen
eines Systems eher eine heterogene als eine homogene Keimbildung zu erwarten
ist [191,202].
Abbildung 6.2 zeigt die Kristallisationspeaks unter isothermen (oben) und unter
isochronen (q = 10Kmin-1, unten) Bedingungen. Aus diesen Abbildungen wird
deutlich, dass die Kristallisation des vollständigen Volumens auf einen oder sehr
wenige Kristalle zurückzuführen ist. Die Peaks weisen nicht die während des Auf-
heizens bei großen Unterkühlungen (T << TS) auftretende typische Form des exo-
thermen Signals eines Ensembles an Kristallen auf. Vielmehr zeigen sich sowohl
unter isothermen als auch unter isochronen Bedingungen zum einen sehr unter-
schiedliche Formen und zum anderen deutliche Änderungen während der Wärme-
entwicklung. So kann ein Keim beispielsweise an einer Stelle mit dem Wachsen
beginnen, mit einem später entstandenen Keim zusammenstoßen oder an einer
anderen Stelle der Tiegelwand umgelenkt werden. Zur weiteren Überprüfung wur-
de die Kristallwachstumsrate des Li2Si2O5 aus dem längsten isothermen Signal
(etwa 10min) berechnet. Da die Schmelze während des Aufheizens auf T > TS an
der Tiegelwand „hochkriecht“, bildet sich aufgrund des geringen Probenvolumens
ein Ring aus, in dem sich die Schmelze beﬁndet. Der Boden in der Tiegelmit-
te wird nicht von der Schmelze benetzt. Unter der Annahme, dass nur ein Keim
entsteht, durch dessen Wachstum das gesamte Volumen kristallisiert wird, muss
dieser im Ring eine Wegstrecke von etwa 1, 9 × 10-2m (Tiegeldurchmesser etwa
6mm) zurücklegen. Aus einer Signaldauer von t = 10min ergibt sich eine sta-
tionäre Wachstumsrate von lg(U) = −4, 5 mit U in m s-1. Dieser Wert zeigt eine
gute Übereinstimmung zu der von Burgner & Weinberg [152] bei ∆T = 133K
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festgestellten Kristallwachstumsrate von lg(U) = −4, 3 mit U in m s-1.
Abbildung 6.2:
Kristallisationspeaks aus den Wiederholungsexperimenten; oben: Läufe 6, 7, 126 und 249 unter
isothermen Bedingungen bei ∆T = 133K und unten: Läufe 110, 189 und 262 unter isochronen
Bedingungen mit q = 10Kmin-1.
Entsprechend gilt für etwas kürzere Signale, dass sich ein weiterer Keim gebildet
haben muss, der zusätzlich zum ersten Keim einen Teil der Probe kristallisiert.
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D. h. die Annahme über die Kristallisation der Probe während des Unterkühlens
aufgrund nur eines einzigen Kristalls ist sowohl durch die Formen der exothermen
Signale als auch durch die abgeschätzte Kristallwachstumsrate zulässig.
Zudem wird die stochastische Natur der Keimbildung auch in diesen Diagrammen
deutlich. Insbesondere im isothermen Fall (Abbildung 6.2, oben) zeigt sich anhand
der Läufe 6 und 7, dass aufeinander folgende Läufe nicht voneinander abhängen,
wie bereits durch den Pearson-Korrelationskoeﬃzienten gezeigt. Ein Beispiel der
Formen unter isochronen Bedingungen für q = 5Kmin-1 ist in Abbildung D.3 im
Anhang zu sehen.
Ein Vergleich der hier gezeigten Peakformen (Abbildung 6.2) mit den von Cabral
et al. [189] für die Unterkühlung einer Lithiumdisilicat-Schmelze in unterschiedli-
chen Tiegeln (Platin, Graphit und Aluminiumoxid) gezeigten Signalen (Abbildung
6.3, schwarze Kurven) lässt vermuten, dass die Form der Kristallisationspeaks vom
Tiegelmaterial abhängt. So zeigt sich in der Studie von Cabral et al. im Platintiegel
(Abbildung 6.3, schwarze durchgezogene Kurve) eine ähnliche Form wie bei den
hier gezeigten Signalen. In Graphit- und Aluminiumoxidtiegeln nehmen die Signale
eine dem „Ensemble-Peak“ ähnliche Form an (Abbildung 6.3, schwarze durchbro-
chene Kurven). Um beurteilen zu können, ob die Peakform tatsächlich vom Tie-
gelmaterial abhängt, müssten zusätzliche Experimente von statistischer Relevanz
durchgeführt werden, da auch in den hier unternommenen Experimenten manche
Läufe eine „Ensemble-Form“ (Abbildung 6.3, olivfarbene Kurve) annehmen.
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Abbildung 6.3:
Formen der exothermen Kristallisationspeaks von Lithiumdisilicat-Schmelzen während der Un-
terkühlung in Abhängigkeit des eingesetzten Tiegelmaterials. Es sei erwähnt, dass die Kühl-
rate bei Cabral et al. [189] (schwarze Kurven) q = 20Kmin-1 und in L3 (olivfarbene Kurve)
q = 10Kmin-1 betrug.
Um den inhärenten Zeitverzug unter isothermen Bedingungen zu ermitteln, wer-
den die Daten entsprechend der im Kapitel „Grundlagen“ beschriebenen Metho-
de [78, 79] analysiert. So kann für den isothermen Fall Gleichung (17) in ihrer
logarithmischen Form direkt angewendet werden.
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Abbildung 6.4:
Auftragung von ln(N0 N(t)-1) in Abhängigkeit des Zeitverzugs zur Bestimmung des inhärenten
Zeitverzugs τi (durchschnittliches τN) in L2. Die rote Kurve zeigt die beste lineare Anpassung.
Im inneren Diagramm ist die aus der Anpassung berechnete N(t)N -10 –τN-Kurve im Vergleich zu
den gemessenen Daten dargestellt.
Abbildung 6.4 zeigt ln(N0N(t)-1) in Abhängigkeit vom Zeitverzug. Die Daten
können gut mit einer linearen Funktion (rote Kurve) angepasst werden, wobei
τi = 1088 s bei ∆T = 133K ermittelt werden konnte. Da in den Wiederholungs-
experimenten die Kristallisation von nur einem Kristall, wie oben dargelegt, be-
trachtet wird, entspricht τi dem Reziprok der Steigung (= I) der linearen Funktion.
Dabei folgt die Keimbildung zunächst einer Umwandlung erster Ordnung (siehe
auch Abbildung 5.3, oben) und weicht bei etwa 2250 s vom linearen Zusammenhang
ab. D. h. entweder hat der Kristall bei längeren Zeiten eine andere Zusammenset-
zung oder die Keimbildung folgt bei diesen Zeiten einem anderen Mechanismus.
Es ist aber hervorzuheben, dass die Abweichung vom linearen Zusammenhang im
Hinblick auf einen Versuchszeitraum von mehr als zwei Wochen, in dem die Daten
erzeugt wurden, als gering betrachtet werden kann. Die Daten lassen sich daher
mit dem einfachen Ansatz aus Gleichung (17) theoretisch gut beschreiben. Das in-
nere Diagramm zeigt die gute Übereinstimmung zwischen der aus der Anpassung
berechneten Wahrscheinlichkeit für das „Nicht-Kristallisieren“ der Probe zu einem
bestimmten Zeitpunkt (rote Kurve) und den gemessenen Zeitverzügen (weiße Qua-
drate). Der Oﬀset in beiden Diagrammen entspricht den 26 Läufen, bei denen die
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Probe bereits während des Abkühlens zur isothermen Haltestufe kristallisiert.
Unter isochronen Bedingungen müssen die N(∆T )/N0-Kurven entfaltet werden
[78–81]. Unter Verwendung von Gleichung (18) wird daher ln(η δ-1 ln(N0N(∆T )-1))
in Abhängigkeit von T -1∆T -2 aufgetragen, um C1 und C2 zu bestimmen und an-
schließend von der Unterkühlung abhängige τi-Kurven zu berechnen.
Abbildung 6.5:
Auftragung von ln(η δ-1 ln(N0 N(∆T )-1)) in Abhängigkeit von T -1∆T -2 zur Bestimmung der tem-
peraturabhängigen Kurve des inhärenten Zeitverzugs τi in L1. Die rote Kurve zeigt die beste
lineare Anpassung. Im inneren Diagramm ist die aus der Anpassung berechnete N(∆T )N -10 –∆T -
Kurve im Vergleich zu den gemessenen Daten dargestellt (Daten aus [209]).
Diese Auftragung in Abbildung 6.5 zeigt, wie im isothermen Fall, einen linearen
Zusammenhang am Beispiel von L1 mit q = 5Kmin-1. Die gemessenen Daten
lassen sich gut anpassen (rote Kurve). Wie bereits erwähnt, muss die Kühlrate
in der Form δ = ∆T/q berücksichtigt werden. Die mittels der Konstanten C1
und C2 berechnete N(∆T )N -10 –∆T -Kurve ist im inneren Diagramm als rote Linie
im Vergleich zu den gemessenen Daten dargestellt. Die gute Übereinstimmung
zeigt, dass Gleichung (18) auch unter Verwendung des vereinfachten Ansatzes, d.
h. ξ = 0 [16] in der Beschreibung von ∆G für die Berechnung von I und damit
von τi in Abhängigkeit der Unterkühlung angewendet werden kann. Es sei darauf
hingewiesen, dass im Fall von q = 10Kmin-1 je eine Auswertung für jeden der
beiden zu beobachtenden Bereiche (Abbildungen 5.3, unten und D.2 im Anhang)
durchgeführt wurde, wobei N(∆T )/N0 normiert wurde. Mit Hilfe von C1 und C2
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lässt sich nun für jedes ∆T ein I nach Gleichung (35) im Anhang berechnen. Auch
im isochronen Fall entspricht τi dem Reziprok von I.
Abbildung 6.6:
Inhärenter Zeitverzug τi in Abhängigkeit von der Unterkühlung ∆T für q = 5 und 10Kmin
-1 in
jeweils L1 und L3. Es sei darauf hingewiesen, dass im Fall von q = 10Kmin-1 zwei Kurven zu
sehen sind, da zwei Keimbildungsbereiche beobachtet werden konnten.
Abbildung 6.6 zeigt für beide Kühlraten des isochronen Modus’ einen deutlichen
Abfall von τi in Abhängigkeit von ∆T . Damit steigt die Wahrscheinlichkeit zur
Kristallisation des Glases mit zunehmender Unterkühlung. Dies kann mit der Zu-
nahme der thermodynamischen Triebkraft erklärt werden [223], insbesondere im
System Lithiumdisilicat [141]. Dabei sind die Kurven zu deutlich größeren Unter-
kühlungen im Vergleich zu Wasser [78, 79] oder Aluminium [72] verschoben. Dies
hängt mit der Beweglichkeit des Systems zusammen. So können sich die Struktu-
reinheiten in den wässrigen Systemen wesentlich schneller zu Clustern von kriti-
scher Größe anordnen als in dem hier betrachteten hochviskosen Lithiumdisilicat.
Es sei darauf hingewiesen, dass im Fall von q = 10Kmin-1 zwei τi–∆T -Kurven
zu sehen sind, da bei dieser Kühlrate zwei verschiedene Bereiche der Keimbildung
beobachtet werden. Für den Keimbildungsbereich bei kleinen Unterkühlungen ist
zudem die typische „U-Form“ des inhärenten Zeitverzugs zu sehen. Bei den an-
deren beiden Kurven würde τi erst bei größeren Unterkühlugen wieder zunehmen.
Die Ähnlichkeit der τi-Kurven für 5 und 10Kmin
-1 (zweiter Keimbildungsbereich)
lässt vermuten, dass die Mechanismen für die Keimbildung ähnlicher Natur sind.
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Um die Werte für τi unter isochronen mit den isothermen Bedingungen verglei-
chen zu können, wurde der inhärente Zeitverzug für alle Kurven bei ∆T = 133K
berechnet. Damit betragen τi = 10940 s für q = 5Kmin
-1 und für q = 10Kmin-1
konnten τi = 4167 s und τi = 136 s berechnet werden.
In Abbildung 6.7 sind diese Werte als Logarithmen in Abhängigkeit von der redu-
zierten Temperatur T/TS aufgetragen. Die in Abbildung 6.7 gezeigten Daten der
homogenen Keimbildung bei großen Unterkühlungen sind [65] entnommen. Der
inhärente Zeitverzug wurde nach Gleichung (12) mit Q = 16/π2 berechnet. Die
dazu benötigten Viskositäten für Lithiumdisilicat wurden [224] entnommen. ∆G
wurde mit den thermodynamischen Daten nach [141] in Abhängigkeit von T/TS
nach Gleichung (6) mit ∆HS ≈ 61 kJmol-1 [141], TS = 1306K [210] und ξ = 0, 34
(geﬁttet, siehe Abbildung D.4 im Anhang) für jede Temperatur berechnet. Zur
Beschreibung der kinetischen Barriere wurde der Eyring-Ansatz [42] in Gleichung
(8) verwendet.
In Abbildung 6.7, oben wurde σKS = 0, 15 Jm
-2 konstant gehalten und die Größe
des aktivierten Komplexes mit CN = 1, CN = 2 und CN = 4 variiert. Im nächsten
Schritt wurde CN = 4 gesetzt und die Grenzﬂächenenergie mit σKS = 0, 1 Jm
-2,
σKS = 0, 15 Jm
-2 und σKS = 0, 25 Jm
-2 variiert (Abbildung 6.7, unten). Beide Be-
rechnungen führen nicht dazu, dass sowohl die Daten von HOM als auch die in
dieser Arbeit bestimmten τi (HET) erfasst werden. Auf der HOM-Seite wurde
bereits gezeigt, dass die tatsächlichen Ereignisse durch CNT nicht beschrieben
werden können, da es bei diesen Temperaturen zu einer Entkopplung von DSK und
Dη kommt [29,225].
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Abbildung 6.7:
lg(τi) in Abhängigkeit von T/TS; oben: Die Kurven wurden nach Gleichung (12) mit Q = 16/π2,
σKS = 0, 15 Jm
-2 und unter Verwendung des Eyring-Ansatzes [42] in Gleichung (8) mit CN = 1,
CN = 2 und CN = 4 berechnet und unten: Die Kurven wurden nach Gleichung (12) mitQ = 16/π2
und unter Verwendung des Eyring-Ansatzes [42] in Gleichung (8) mit CN = 4 berechnet. Dabei
wurde die Grenzﬂächenenergie mit σKS = 0, 1 Jm
-2, σKS = 0, 15 Jm
-2 und σKS = 0, 25 Jm
-2
variiert. Die in beiden Diagrammen bei großen Unterkühlungen gezeigten Daten der homogenen
Keimbildung sind [65] entnommen und die zur Anpassung variierten Parameter entsprechen
denen aus [222].
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Abbildung 6.8:
lg(τi) in Abhängigkeit von T/TS; oben: Die Kurven wurden nach Gleichung (12) mit Q = 16/π2,
σKS = 0, 15 Jm
-2 und unter Verwendung des Eyring-Ansatzes [42] in Gleichung (8) mit CN
= 4 berechnet. Dabei wurde ∆Gex mit 0 und etwa 6 kJmol
-1 variiert und unten: Die Kurven
wurden nach Gleichung (12) mit Q = 16/π2, σKS = 0, 15 Jm
-2, unter Verwendung des Eyring-
Ansatzes [42] in Gleichung (8) mit CN = 4 und einem ∆Gex = 6kJmol
-1 berechnet. Dabei wurde
der Kontaktwinkel mit ϕ = 30, 50 und 180◦ [222] variiert. Die in beiden Diagrammen bei großen
Unterkühlungen gezeigten Daten der homogenen Keimbildung sind [65] entnommen.
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Um die HET-Daten anpassen zu können, wurde in einem nächsten Schritt un-
ter Verwendung der oben genannten Größen die thermodynamische Triebkraft
verändert (Abbildung 6.8, oben). Dabei wurden CN = 4, σKS = 0, 15 Jm
-2 und
∆Gex7 = 0 und etwa 6 kJmol
-1 gesetzt. Dabei entspricht ∆GEX = 0kJmol
-1 der
thermodynamischen Triebkraft des Makrokristalls. Erst die Verringerung von ∆G
um etwa 6 kJmol-1 (d. h. ∆GEX ≈ 6 kJmol-1) bringt einen erheblichen Beitrag zur
Verschiebung der τi-Kurve zu kleineren Unterkühlungen (Abbildung 6.8, oben).
Wird zusätzlich der Kontaktwinkel ϕ zwischen Keim und heterogener Unterlage
nach Gleichung (14) variiert, ergibt sich Abbildung 6.8, unten, wobei ϕ = 180◦ der
homogenen Keimbildung entspricht. Aufgrund des kleiner werdenden Kontaktwin-
kels und der damit verbundenen Verringerung der zur Bildung des ersten Keims
(von kritischer Größe) notwendigen Arbeit wird τi verkürzt. Dies hat jedoch einen
vernachlässigbar kleinen Eﬀekt auf die Kurve bei den kleineren Unterkühlungen,
da die τi-Kurve dort sehr stark ansteigt.
Abbildung 6.9 zeigt die freie Energie G der metastabilen Schmelze (rote durchge-
zogene Linie), des stabilen Makrokristalls (blaue durchgezogene Linie) und des me-
tastabilen Nanokristalls (grüne gestrichelte Linie) in Abhängigkeit der reduzierten
Temperatur. Dabei wurden die thermodynamischen Daten für die Schmelze und
den Makrokristall [141], sowie die Daten der beiden braunen gestrichelt/gepunk-
teten Linien [67] entnommen. Die Kurve des Nanokristalls wurde mittels der eben
beschriebenen Verringerung von ∆GMakrokristall−∆GEX = ∆GNanokristall berechnet und
bis zum Schnittpunkt mit der Kurve der Schmelze extrapoliert.
7∆Gex wird in Abbildung 6.9 eingeführt.
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Abbildung 6.9:
Freie Energie der metastabilen Schmelze (rote durchgezogene Linie), des stabilen Makrokris-
talls (blaue durchgezogene Linie) und des metastabilen Nanokristalls (grüne gestrichelte Li-
nie) in Abhängigkeit der reduzierten Temperatur (nach [222] verändert). Die braunen gestri-
chelt/gepunkteten Linien entsprechen ebenfalls dem Nanokristall, wobei diese Daten [67] ent-
nommen sind. Die thermodynamischen Daten für die Berechnung sind [141] entnommen.
Demzufolge weist der metastabile Nanokristall einen wesentlich kleineren Schmelz-
punkt mit TSNanokristall = 1181K im Vergleich zum Schmelzpunkt des stabilen Ma-
krokristalls mit TSMakrokristall = 1306K [210] auf. Dies wurde in der Literatur bereits
beschrieben und ist als Erniedrigung von TS aufgrund kleiner Kristallitgrößen be-
kannt geworden [226–228]. Unter Verwendung der Gleichungen (5) und (6) mit den
Parametern σKS = 0, 15 Jm
-2, ξ = 0, 34 und der Vernachlässigung der Volumen-
zunahme ergibt sich ein kritischer Radius des Nanokristalls r∗Nanokristall ≈ 3, 2 nm.
Dabei wird angenommen, dass ein Kristall von einer Größe< 3, 2 nm Eigenschaften
eines Nanokristalls und bei einer Größe > 3, 2 nm die Eigenschaften des Makro-
kristalls aufweist. Die hier ermittelte G-Kurve des Nanokristalls (grüne gestrichel-
te Linie) zeigt eine gute Übereinstimmung zu den von Fokin et al. [67] aus I–U -
und I–τi-Daten berechneten G-Kurven (braune gestrichelt/gepunktete Linien) und
bestätigt die Annahme, dass ein metastabiler Nanokristall andere Eigenschaften
aufweisen muss als der Makrokristall. Wird die Erniedrigung von TS auch bezüg-
lich einer im Vergleich zum Makrokristall anderen Zusammensetzung betrachtet,
kann neben den bereits angeführten Vermutungen und Messungen [28,30,159–162]
aufgrund der in dieser Arbeit durchgeführten Experimente ein weiteres Indiz auf
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eine metastabile Phase vor der Lithiumdisilicat-Kristallisation angebracht werden.
Dies würde bedeuten, dass auch das Modellsystem Lithiumdisilicat im Volumen
nicht homogen, sondern heterogen keimbildet (Erläuterungen siehe Abbildung D.5
im Anhang).
Die Wiederholung von Heiz-Halte-Kühl-Zyklen kann dazu verwendet werden, die
Eﬀektivität von Keimbildnern über den Verschub der Verteilung der Zeitverzüge
oder Unterkühlungen und damit über den Verschub von τi zu kürzeren Zeiten [81]
zu testen. Des Weiteren muss darauf hingewiesen werden, dass Unterschiede zwi-
schen den N(t)/N0-Kurven für ∆T = 133K aus den isothermen und isochronen
Experimenten festgestellt werden konnten (Abbildung D.6 im Anhang). Die Ur-
sachen hierfür liegen in den verschiedenen Zusammensetzungen der Gläser, den
unterschiedlichen Platintiegeln (und damit verbundenen anderen möglichen wirk-
samen Stellen für die Keimbildung) und in den vereinfachten Annahmen in der
Berechnung von τi, z. B. in der vereinfachten Beschreibung der thermodynami-
schen Barriere.
6.2. Homogene und heterogene Keimbildung in Lithiumdisilicat
Wie in den Abbildungen 5.7 und 5.8 gezeigt wurde, ﬁndet die heterogene Keimbil-
dung im Lithiumdisilicat-Glas an der Oberﬂäche bis zur Schulter des DSC-Signals
statt. Dies steht im Gegensatz zu den von Müller [124] getroﬀenen Annahmen, ins-
besondere ist die Oberﬂäche in seinem Modell bereits zu Beginn des DSC-Signals
an Keimen gesättigt. Die Oberﬂächenaufnahmen in Abbildung 5.8 zeigen deutlich
eine Größenverteilung der Kristalle. Würden diese bereits zu Beginn der isother-
men Stufe vorhanden sein, müssten sie aufgrund der konstanten Wachstumsrate
gleich groß sein. Um nun die heterogene Keimbildungsratenkurve zu ermitteln,
werden die isothermen DSC-Signale (Abbildung 5.6, unten) bezüglich der Schulter
analysiert. Da die Kristalle, wie bereits erwähnt, zum Zeitpunkt der Änderung des
Verlaufs des Signals, d. h. an der Schulter kollidieren, soll tK als Zeit, in der die he-
terogene Keimbildung stattﬁndet, ermittelt werden. Dazu wird auf der einen Seite
eine Tangenten-Konstruktion und auf der anderen Seite die temporäre Avrami-
Analyse [121] nach Gleichung (20) durchgeführt (Abbildung 6.10, oben).
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Abbildung 6.10:
Kollisionszeiten tK von L3 (nach [4] verändert); oben: temporärer Avrami-Koeﬃzient in Ab-
hängigkeit vom kristallinen Anteil am Beispiel des Experiments h
′
= 50Kmin-1, T = 848K.
Das Maximum in α entspricht tK. Das innere Diagramm zeigt die Tangenten-Konstruktion am
DSC-Signal der gleichen Probe und unten: tK, mittels der temporären Avrami-Analyse (ausge-
füllte Quadrate) und mittels Tangenkonstruktion (oﬀene Quadrate) bestimmt, in Abhängigkeit
der Haltetemperatur. Das innere Diagramm zeigt die entsprechenden kristallinen Anteile. Die
Fehler wurden auf ±5min für die temporäre Avrami-Analyse und ±8min für die Tangenten-
Konstruktion geschätzt.
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Die temporäre Avrami-Analyse zeigt bei x(α) in Abhängigkeit vom kristallinen
Anteil ein charakteristisches Maximum im Verlauf. Dieses Maximum kann tK zuge-
ordnet werden, wobei der zunächst ansteigende Verlauf von α auf nicht-stationäre
Eﬀekte in der Oberﬂächenkeimbildung und der Abfall auf die Änderung im Wachs-
tumsmechanismus [124] hinweisen. Dabei ist zu erwähnen, dass die Gültigkeit der
Korrelation von x(α) mit topokinetischen Wechseln bereits am Beispiel von „coast-
island“-Strukturen in schmelzgesponnenen Nickel-Phosphor-Bändern gezeigt wur-
de [229]. Es wird angenommen, dass der topokinetische Wechsel im Lithiumdisi-
licat durch einen Auswahlprozess bezüglich der kristallinen Orientierung begleitet
wird und daher zu einem niedrig dimensionalen Wachstum führt, wie es in ei-
nem Fresnoit-Glas anhand von EBSD-Untersuchungen gezeigt wurde [230, 231].
Es wird vermutet, dass dieser Auswahlprozess ähnlich zur Umwandlung eines ein-
zelnen ellipsenförmigen Kristalls zum Sphärolith, dem sogenannten „Branching“
stattﬁndet [144,224,232].
Außerdem wurde tK über die Tangenten-Konstruktion an der Schulter im DSC-
Signal (Abbildung 6.10, oben, inneres Diagramm) ermittelt.
Die Auftragung von tK in Abhängigkeit von der Haltetemperatur (Abbildung 6.10,
unten) zeigt einen deutlichen exponentiellen Abfall der Zeiten mit zunehmender
Temperatur. Es wird vermutet, dass dies mit der steigenden Wachstumsrate bei
den untersuchten Temperaturen zusammenhängt. Des Weiteren kann festgestellt
werden, dass die mittels Tangenten-Konstruktion bestimmten tK etwas länger sind
als die Zeiten aus der temporären Avrami-Analyse. Es sei erwähnt, dass bei ein paar
Messungen keine temporäre Avrami-Analyse durchgeführt werden konnte, da diese
Proben während der isothermen Stufe nicht vollständig kristallisierten. Daher wur-
de tK in diesen Fällen ausschließlich über die Tangenten-Konstruktion ermittelt.
Das innere Diagramm in Abbildung 6.10, unten zeigt die den tK entsprechenden
Werte für α, wobei unter Berücksichtigung der Fehler kaum eine Änderung mit
der Haltetemperatur festgestellt werden kann, d. h. α ≈ 2–3% für jede Probe.
Um die heterogene Oberﬂächenkeimbildung mit der homogenen im Volumen ver-
gleichen zu können, wird folgender einfacher Ansatz verwendet: Unter Annahme
der kontinuierlichen Keimbildung mit simultanem Kristallwachstum bei t ≤ tK
kann die heterogene Keimbildungsrate IHET im Volumen der kristallisierten Rand-
zone (VRand = α × v mit v als Volumen der Probe) nach Gleichung (19) mit
I = IHET [17, 26] berechnet werden. Es sei darauf hingewiesen, dass dies eine Ab-
schätzung der tatsächlichen heterogenen Keimbildungsrate darstellt, insbesondere
wenn letztere bei t << tK nicht-stationäre Eﬀekte zeigt und in der Nähe der
Schulter (t ≈ tK) bereits eine Sättigung der Kristalle an der Oberﬂäche eintritt. In
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diesen Fällen wäre IO (stationäre Keimbildungsrate an der Oberﬂäche) größer als I
(=IHET) in Gleichung (19) [6]. Die bei T = 872K bestimmte Kristallwachstumsrate
wurde aus der Vergrößerung der kristallinen Randzone mit zunehmender Verweil-
dauer der Probe im Ofen berechnet und beträgt 3× 10-8ms-1 (Abbildung D.7 im
Anhang). Der bei dieser Temperatur ermittelte Wert stimmt sehr gut mit der aus
der Kristallwachstumsratenkurve von Burgner & Weinberg [152] ermittelten Ra-
te überein. Dieser Wert wurde in der Berechnung von IHET nach Gleichung (19)
verwendet. Für alle anderen Temperaturen wurde U aus [152] entnommen. Zur
Berechnung von IHET wurde weitherhin ein cKW = 3, 5m4-x (zwischen Scheibe und
Quader [26]) angenommen. Da I (= IHET) in Gleichung (19) einer Rate im Volu-
men entspricht, die Keimbildung aber ausschließlich an der Obeﬂäche stattﬁndet,
muss diese Rate in die tatsächliche Rate der Oberﬂächenkeimbildung umgerechnet
werden. So wird die Kristallanzahldichte an der Oberﬂäche NO analog zu nO aus
NV über NO = N 2/3V berechnet [59]. Daher ergibt sich die stationäre Keimbildungs-
rate an der Oberﬂäche IO = I2/3HETt
-1/3. Unter Verwendung einer Probenoberﬂäche
von 3, 64 × 10-5m2 für HET und einem Volumen der kristallinen Randzone von
0, 02 × v für HOM, können schließlich IO und IV als Frequenzen (d. h. Einheiten
in s-1) dargestellt und miteinander verglichen werden. Dabei wird die Volumenzu-
nahme der Probe mit steigender Temperatur vernachlässigt. Abbildung 6.11 zeigt
die homogene und die heterogene Keimbildungsratenkurve von Lithiumdisilicat in
Abhängigkeit von T/TS.
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Abbildung 6.11:
Homogene (IV) und heterogene (IO) Keimbildungsrate von Lithiumdisilicat in Abhängigkeit von
T/TS. Die Daten von HOM (schwarze Quadrate) sind [28,30,63,144] entnommen und die Daten
von HET entsprechen den mittels Avrami-Analyse (grüne Quadrate [4]) und den in den wieder-
holten Heiz-Halte-Kühl-Zyklen (grün/schwarze Quadrate) bestimmten Keimbildungsraten. Die
homogene Keimbildungsratenkurve (schwarze gestrichelte Linie) wurde unter Verwendung der
Gleichungen (1), (4) und (6)–(9) mit folgenden Parametern angepasst: ∆HS ≈ 61 kJmol-1 [141],
ξ = 0, 34 (geﬁttet, siehe Abbildung D.4 im Anhang), TS = 1306K [210], cKB = (36π)1/3 [26],
ρGlas = 2, 350 g cm-3 [158], ρKristall = 2, 438 g cm-3 [30], M = 150, 05 gmol
-1, CN = 2 im Eyring-
Ansatz [42] und den Parametern für die VFT-Gleichung von A = −2, 37, B = 3248, 62K und
T0 = 500, 24K [224]. Des Weiteren wurde ein temperaturabhängiges σKS nach [149] als Fitparame-
ter verwendet. Um die heterogene Keimbildungsratenkurve (grüne gestrichelte Linie) zu berech-
nen, wurden die für HOM eingesetzten Parameter verwendet. Als thermodynamische Daten für
den Nanokristall (Anpassung der ∆G-Kurve des Nanokristalls, d. h. ∆G = GNanokristall−GSchmelze
in Abbildung 6.9) wurden ∆HS ≈ 51 kJmol-1, ξ = 0, 18 (geﬁttet, siehe Abbildung D.4 im An-
hang) und TS = 1181K verwendet. Außerdem wird der heterogene Charakter der Keimbildung
mittels Gleichung (13) mit ϕ = 5◦ und über n
′
O = 0, 03m
-2 berücksichtigt.
Die in Abbildung 6.11 aufgetragenen homogenen Keimbildungsraten (schwarze
Quadrate) bei großen Unterkühlungen sind [28, 30, 63, 144] entnommen. Die ho-
mogene Keimbildungsratenkurve (schwarze gestrichelte Linie) wurde mittels der
Gleichungen (1), (4) und (6)–(9) angepasst. Zur Berechnung wurden die in Tabelle
6.1 aufgeführten Parameter verwendet. Es sei darauf hingewiesen, dass die tem-
peraturabhängige Grenzﬂächenenergie nach James [149] keine gute Anpassung an
die Daten liefern konnte und daher als Ausgangswert zum Anpassen der Kurve
verwendet wurde. D. h. σKS wurde als Fitparamter verwendet.
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Tabelle 6.1:
Parameter zur Berechnung der homogenen und der heterogenen Keimbildungsratenkurve von
Lithiumdisilicat. ⇒ bedeutet, dass die Werte von HOM ebenso für die Berechnung von HET
verwendet werden.
Parameter HOM HET
nV = ρGlasNA/M (m-3) [25] 9, 43× 1027 –
ρGlas (g cm-3) 2,350 [158] ⇒
M (gmol-1) 150,05 ⇒
n
′
O (m
-2) – 0,03∗∗∗
Vm =M/ρKristall (m3mol
-1) 6, 15× 10-5 ⇒
ρKristall (g cm-3) 2,438 [30] ⇒
cKB (36π)1/3 [26] ⇒
σKS = y + zT (Jm
-2) [149]
y (Jm-2) 0,02885∗∗∗ ⇒
z (Jm-2K-1) 0,0001655∗∗∗ ⇒
∆HS (kJmol
-1) 61 [141] 51∗
TS (K) 1306 [210] 1181∗∗
ξ 0,34∗ 0,18∗
a = (Vm/NA)1/3 (m) [30] 4, 68× 10-10 ⇒
CN in Gleichung (8) [42] 2 ⇒
VFT-Parmeter [224]
A -2,37 ⇒
B (K) 3248,62 ⇒
T0 (K) 500,24 ⇒
ϕ (◦) 180 5∗∗∗
*** Ergebnis der Anpassung in Abbildung D.4 im Anhang
*** Ergebnis der Extrapolation in Abbildung 6.9
*** Ergebnis der Anpassung in Abbildung 6.11
Unter Verwendung der in Tabelle 6.1 aufgeführten Werte werden die homoge-
nen Keimbildungsraten (schwarze Quadrate) in Abbildung 6.11 gut angepasst.
Die Abweichung der Keimbildungsratenkurve bei T < Tmax kann, wie in Kapi-
tel „Grundlagen“ bereits erwähnt, auf elastische Spannungen zwischen Schmel-
ze und Kristall aufgrund unterschiedlicher Dichten und einer damit verbundenen
Volumenänderung während der Kristallisation zurückgeführt werden [15, 67, 225].
Insbesondere zeigt die Arbeit zur Bildung eines Keims von kritischer Größe bei
Tg (≈ Tmax [28, 30, 63, 144]) eine unerwartet starke Zunahme [225]. Des Weiteren
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kommt es bei T ≈ 1, 2Tg zu einer Entkopplung von DSK und Dη [29], wie oben
bereits erwähnt wurde.
Die Daten für HET bei kleinen Unterkühlungen in Abbildung 6.11 (grün/schwarze
Quadrate) entsprechen direkt den aus den statistischen Experimenten ermittelten
I, da diese bereits eine Frequenz darstellen. Die Anpassung der heterogenen Daten
(isotherme und statistische Experimente) erfolgte unter Verwendung der Gleichun-
gen (1), (4), (6)–(9) und (13). An dieser Stelle sei darauf hingewiesen, dass die-
se heterogene Keimbildungsratenkurve mit genügend Vorsicht betrachtet werden
muss. Zum einen ist IO aus den isothermen Experimenten als untere Grenze zu
betrachten, da nicht-stationäre Eﬀekte bei t → 0 und eine Sättigung bei t → tK
nicht berücksichtigt wurden. So weist zum Beispiel der kleinste Kristall an der
Oberﬂäche nach t = 61min (Tangenten-Konstruktion) in Abbildung 5.8, unten ei-
ne Größe von etwa 2, 4×10-6m nach Gleichung (22) auf. Daher muss dieser Kristall
unter Verwendung von U ≈ 6, 7 × 10-9ms-1 bei T = 843K [152] bereits schon bei
t = 55min entstanden sein. Da Kristalle von ähnlicher Größe eher weniger vor-
kommen (Abbildung 5.8, unten), beﬁndet sich die Keimbildung bereits im Bereich
der Sättigung. D. h. der stationäre Charakter der Keimbildung darf nicht bis zur
Schulter angenommen werden und daher müssen die Keimbildungsraten bei hö-
heren Werten liegen. Dagegen weisen die Keimbildungsraten aus den statistischen
Experimenten trotz der getroﬀenen vereinfachten Annahmen und der unterschied-
lichen Zusammensetzungen der untersuchten Gläser eine größere Sicherheit auf.
Selbst wenn die hier durchgeführten statistischen Experimente für Gläser gleicher
Zusammensetzung im gleichen Tiegel wiederholt werden und andere Annahmen
zur besseren Beschreibung der Temperaturabhängigkeit von I getroﬀen werden,
ist kein großer Verschub zu höheren Keimbildungsraten zu erwarten. D. h. die hier
ermittelten τi werden nicht auf die mittels CNT berechnete homogene τi-Kurve
in Abbildung 6.8, oben abrutschen. Das bedeutet insbesondere, dass der starke
Anstieg der τi-Kurve bei T/TS ≈ 0, 9 und damit die starke Abnahme der Keimbil-
dungsrate bei dieser Temperatur in Abbildung 6.11 gut gesichert ist. Diese Werte
können mit einem Kontaktwinkel ϕ = 5◦ (Tabelle 6.1) gut angepasst werden. Der
letzte Fitparameter n
′
O (statt nV in Gleichung (1)) nimmt einen Wert von 0, 03m
-2
an, um die Ergebnisse beider Experimente (isotherme Einstufen- und wiederholte
Unterkühlungsexperimente) zu verbinden. Zur Verbesserung der Anpassung müs-
sen zusätzliche Versuche zwischen den isothermen und statistischen Experimenten
durchgeführt werden werden.
Insgesamt betrachtet, kann festgestellt werden, dass tatsächlich eine heterogene
Keimbildungsratenkurve im System Lithiumdisilicat beschrieben werden kann,
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die wenig überlappend zur homogenen Keimbildungsratenkurve verläuft (Tmax ≈
1150K). Dieses Ergebnis steht im Widerspruch zur Annahme, dass dieses System
ausschließlich homogen keimbildet [155]. Vielmehr bestätigen sich das von MacFar-
lane et al. [191] gezeigte Ergebnis im ZTU von LiCl-Lösungen und das Ergebnis
der Simulation von Schmelzer et al. [193], d. h. eine zusätzlich zu HOM heterogene
Keimbildung im gleichen System. Demnach müssen die Tammann’schen Kurven in
Abbildung 2.2 um die heterogene Keimbildungsratenkurve erweitert werden, um
die Realität besser abzubilden. Die dadurch entstehende eﬀektive Keimbildungsra-
tenkurve (bimodale Kurve als Umhüllende von HOM + HET in Abbildung 6.11)
bestätigt die Verschiebung von HET zu höheren Temperaturen. So zeigt zum Bei-
spiel ein Cordierit-Glas eine eﬀektive Keimbildungsratenkurve von einer monomo-
dalen Form, da die homogene Keimbildungsratenkurve unterhalb der heterogenen
liegt und damit vollständig unterdrückt wird [6].
Die heterogene Keimbildungsratenkurve konnte im Lithiumdisilicat-System bisher
nicht betrachtet werden, da die Entwicklungstemperaturen in der Zwei-Stufen-
Methode in der Regel in einem Temperaturbereich von T/TS = 0, 64–0, 75 lie-
gen [28, 30, 142, 144] und die heterogene Keimbildung dadurch überdeckt wur-
de. Daher konnte HET bisher über die traditionelle Methode nicht von HOM
unterschieden werden, insbesondere als ein anderer Keimbildungsprozess, der im
Temperaturbereich der Kristallentwicklung stattﬁndet. Im Vergleich zu Ray et
al. [204, 205] kann die Oberﬂächen- von der Volumenkeimbildung mittels den in
dieser Arbeit vorgestellten Methoden nicht nur unterschieden, sondern auch quan-
titativ beurteilt werden.
6.3. Der Einfluss von ZrO2 auf die Kristallisation von
Lithiumdisilicat-Glaskeramiken
Im Gegensatz zu dem oben betrachteten Lithiumdisilicat-System, weisen die mehr-
komponentigen Gläser (ZrO2-haltig), wie in den Abbildungen C.6 und F.1 im An-
hang gezeigt, eine Volumenkeimbildung auf, die eine Oberﬂächenkeimbildung voll-
ständig zu unterdrücken scheint. Damit sind diese Gläser ein typisches Beispiel für
ein „island“-Gefüge wie in Abbildung 1.1, Mitte. D. h. im Gegensatz zu Lithium-
disilicat [198,204,205,233], das ein typisches Beispiel für ein „coast-island“-Gefüge
(Abbildung 1.1, rechts) ist, sind die Kristallisationspeaks in der DSC von der
Oberﬂächenkeimbildung unbeeinﬂusst. Die eﬀektive Keimbildungsrate muss da-
her ebenso wie beim Cordierit [6] eine monomodale Kurve abbilden. Insbesondere
scheint die Ursache für die Volumenkeimbildung in diesen Gläsern in der Zuga-
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be von P2O5 zu liegen. Es wurde bereits gezeigt, dass die Zugabe von P2O5 zu
einem stöchiometrischen Lithiumdisilicat [165], zu einem nicht-stöchiometrischen
Lithiumsilicat-Glas [167] und zu mehrkomponentigen Gläsern [13] eine heteroge-
ne Volumenkeimbildung verursacht. Diese wird auf die Entmischung von amor-
phem Lithiumorthophosphat im frühen Stadium der Keimbildung zurückgeführt
[13]. Da diese Glas-in-Glas-Phasenentmischung bereits vor der Lithiummetasilicat-
Kristallisation stattﬁndet [13, 185], wird vermutet, dass die Entmischung einen
Einﬂuss auf die Lithiummetasilicat-Keimbildung ausübt. Daher wird an dieser
Stelle angenommen, dass die Kristallisationspeaks vom Lithiummetasilicat in den
Abbildungen 5.11 und F.4, oben im Anhang und damit die Peakverschiebungen
in Abbildung 5.12, oben von einer Oberﬂächenkristallisation unbeeinﬂusst sind.
Es sei erwähnt, dass der Kristallisationspeak des Metasilicates im Upscan (Abbil-
dung C.6 im Anhang) einen Einﬂuss der Probenform (Monolith oder Pulver) zeigt.
So verschiebt sich der Peak mit sinkendem Oberﬂäche- zu Volumenverhältnis zu
niedrigeren Temperaturen und die in diesen Systemen vorherrschende Volumen-
kristallisation (Abbildung F.1 im Anhang) wird bestätigt. D. h. die Höhen der
Peakverschiebungen (TP0 − TP1) in Abbildung 5.12, oben können durch die Pro-
benform beeinﬂusst werden. Demnach wird die Höhe in der weiteren Betrachtung
nicht berücksichtigt.
Um TP1 mit NV zu korrelieren, wurden, wie im Kapitel „Ergebnisse“ bereits be-
schrieben, die geätzten Strukturen gezählt (Abbildung 5.16, obere und mittlere
Reihe) und mittels Gleichung (22) und der Bildgröße auf das Volumen bezogen. Da-
bei wurde zunächst Tmax am Beispiel von Z3 überprüft. Da NV = (11±1)×1019m-3
bei TKB = 813K (≈ Tmax), NV = (4, 8± 0, 5)× 1019m-3 bei TKB = Tmax + 26K und
NV = (6±1)×1019m-3 bei TKB = Tmax−14K für eine Temperung von t = 5min bei
TKB und t = 10min bei T = 863K betragen, wird Tmax bestätigt. An dieser Stelle
sei darauf hingewiesen, dass sich eben diese Kristallanzahldichten ergeben, da die
Proben im Gegensatz zu allen anderen in dieser Arbeit für t = 10 s in HF-Säure
mit einem Massenanteil = 3% geätzt wurden. Der Einﬂuss der Ätzbedingungen
auf die Größe der geätzten Strukturen und auf NV ist im Anhang E. dargelegt.
Zur Bestimmung der Keimbildungsratenkurven des Lithiummetasilicates in den
Gläsern Z0–Z8 und Z0P0 nach der Wakasugi-Methode [133,134] werden zunächst
die ermittelten lg(NV) in Abhängigkeit von TP1 aufgetragen (Abbildung 6.12).
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Abbildung 6.12:
Logarithmus von NV des Metasilicates in Abhängigkeit von TP1; oben: Z0–Z8 und unten: Z0P0.
Die Fehlerbalken entsprechen den 0,95-Konﬁdenzintervallen. Die gestrichelten Linien sind die
besten linearen Anpassungen an die Daten.
Aufgrund der logarithmischen Auftragung wird die zeitliche exponentielle Abhän-
gigkeit von TP1 (Abbildung 5.15) berücksichtigt. Daher weisen alle Kurven in Ab-
bildung 6.12 lineare Verläufe auf, wie es für ein stöchiometrisches Lithiumdisilicat
bereits gezeigt wurde [133]. Die gestrichelten Linien stellen die besten linearen An-
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passungen an die Daten dar. Die Auftragung bestätigt, dass die Wakasugi-Methode
auch für die hier untersuchten Gläser geeignet ist. Dabei sei noch einmal erwähnt,
dass die Gläser Z3, Z4, Z6 und Z8 einen im Vergleich zu Abbildung 5.17 zusätzli-
chen Datenpunkt bei den jeweiligen höchsten TP1 zeigen. Dadurch vergrößert sich
der zur Anpassung der Daten verfügbare Bereich im Wakasugi-Plot und es wird
eine größere Sicherheit für den Fit gewährleistet. Die unterschiedlichen Steigungen
und Achsenabschnitte in dieser Darstellung sind, wie im Kapitel „Grundlagen“
bereits erwähnt, auf die unterschiedlichen Zusammensetzungen zurückzuführen.
Mit Hilfe dieser Parameter werden im nächsten Schritt die Keimbildungsraten
für alle nach der Marotta-Methode [125,126] ermittelten Keimbildungstemperatu-
ren (Abbildung 5.12) berechnet. Dabei wird angenommen, dass die Induktionszeit
vernachlässigbar klein ist (stationäre Keimbildung) und dass in den Ausgangsglä-
sern keine eingefrorenen Kristalle vorhanden waren. D. h. die Höhen der Marotta-
Kurven können nun quantiﬁziert werden.
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Abbildung 6.13:
Keimbildungsrate in Abhängigkeit von oben: der Viskosität der Gläser Z0–Z8 und un-
ten: der Keimbildungstemperatur von Z0P0. Die Fehlerbalken ergeben sich aus den 0,95-
Konﬁdenzintervallen von NV aus der Anpassung in der Wakasugi-Methode [133, 134]. Die ge-
strichelten Linien zeigen die besten Anpassungen mittels einer quadratischen Funktion.
Abbildung 6.13, oben zeigt eine Zunahme von IV um 1,6 Größenordnungen zwi-
schen Z0 und Z8. D. h. ZrO2 scheint hier als Keimbildner zu wirken.
Um die Rolle von ZrO2 genauer beurteilen zu können, da in diesen Systemen
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bereits P2O5 als Keimbildner wirken wird, wurden Zusammensetzungen erschmol-
zen, die Z0 und Z8 ähnlich sind, aber kein (oder einen vernachlässigbar kleinen
Anteil) P2O5 enthalten. So zeigt das Z0P0 neben einer ausgeprägten Oberﬂächen-
keimbildung (für vorgekeimte Proben nicht gezeigt, sonst Abbildung F.3, Mitte
im Anhang) ebenfalls eine Volumenkeimbildung (Abbildung 5.16, untere Reihe).
Diese ist jedoch im Vergleich zu Z0 bezüglich Imax etwa 11 Größenordnungen nied-
riger (Abbildung 6.13, unten). Dies beweist die heterogene Keimbildung aufgrund
der Zugabe von P2O5 in Z0 und damit auch in den ZrO2-haltigen Gläsern. Da-
gegen weist Z8P0, wie bereits in den Abbildungen 5.10, Mitte, 5.12, unten und
5.13 gezeigt, eine ausgeprägte Oberﬂächenkeimbildung, aber keine (oder eine ver-
nachlässigbar kleine) Volumenkeimbildung auf. ZrO2 hat im Z8P0 demnach die
gleiche Auswirkung wie in einem stöchiometrischen Lithiumdisilicat [206] und in
dem Z8P0 ähnlichen Zusammensetzungen [234], es wirkt als Glasbildner. Daraus
folgt, dass ZrO2 nur in Kombination mit P2O5 keimbildend für Lithiummetasilicat
wirkt.
Des Weiteren wurden die Keimbildungsratenkurven zur Beurteilung des Einﬂusses
von ZrO2 auf die kinetische Barriere in Abhängigkeit von der mittels Penetrations-
und Rotationsviskosimetrie bestimmten Viskositäten aufgetragen (Abbildung 6.13,
oben). Demnach liegen alle Imax bei η ≈ 109,7 Pa s, Z8 ausgenommen. Obwohl Imax
im Z8 zu niedrigeren Viskositäten verschoben ist (η ≈ 109,3 Pa s), ist die Steigerung
der Keimbildungsrate gegenüber Z0 deutlich, da IV im Z8 bei η ≈ 109,7 Pa s um 1,2
Größenordnungen höher liegt als bei Z0. Da ZrO2 einen vernachlässigbar kleinen
Eﬀekt auf die Viskositätsabhängigkeit von Imax ausübt, scheint ZrO2 weniger die
kinetische als vielmehr die thermodynamische Barriere zu beeinﬂussen.
Die thermodynamische Barriere hängt insbesondere von der Glas-in-Glas-Phasen-
entmischung im System aufgrund der Bildung von amorphem Li3PO4 und den
dadurch verursachten lokalen Heterogenitäten ab [13, 185]. In den bei den Keim-
bildungstemperaturen getemperten Proben ist in keiner XRD-Analyse eine ZrO2-
haltige kristalline Phase festzustellen (Abbildung 5.22). D. h. ZrO2 scheint nicht
als ein „typischer“ Keimbildner in Form der Ausscheidung von kristallinen Phasen
zu wirken [168]. Vielmehr scheint ZrO2 die Entmischung von amorphem Li3PO4 zu
fördern, d. h. die Anzahl an Tröpfchen zu erhöhen oder die Wirksamkeit der Pha-
sengrenze zwischen Li3PO4 und Glasmatrix für die heterogene Keimbildung von
Li2SiO3 zu steigern. D. h. die heterogene Keimbildung wird durch amorphe Pha-
sengrenzen (und chemische Gradienten innerhalb der Grenze zwischen chemisch
verschiedenen Phasen) [163, 164, 235], insbesondere in Lithiumdisilicat-basierten
Glaskeramiken [13,185], verursacht.
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Da für Li2Si2O5 kein Tmax ermittelt werden konnte (Abbildung 5.14, unten) und
TP3 stark von der Keimbildungszeit für Li2SiO3 abhängt (Abbildung F.10 im An-
hang), wird der von Höland & Beall [13] vorgeschlagene Mechanismus der Li2Si2O5-
Kristallisation (Li2SiO3 (kristallin) + SiO2 (amorph) → Li2Si2O5 (kristallin)) be-
stätigt. Das bedeutet insbesondere, dass das Li2Si2O5-Gefüge von der Einstellung
des Li2SiO3-Gefüges abhängt.
Abbildung 6.14:
Li2Si2O5-Kristallisationspeaks in Abhängigkeit von der Heizrate zur Haltestufe der Li2SiO3-
Kristallisation. Im inneren Diagramm sind die Temperaturprogramme dargestellt.
Abbildung 6.14 zeigt am Beispiel von Z8 die Lage der Li2Si2O5-Kristallisations-
peaks, nachdem die Probe vorher mit Heizraten von h
′
= 10 oder 50Kmin-1 bis zur
Entwicklungsstufe des Li2SiO3 aufgeheizt und dort für t = 10min gehalten wurde.
Da der Keimbildung von Metasilicat während des Aufheizens mit h
′
= 50Kmin-1
nicht genügend Zeit gegeben wird, d. h. die zur Umwandlung oder Katalyse be-
nötigte Oberﬂäche von Metasilicat kleiner ist als bei h
′
= 10Kmin-1, kristallisiert
das Disilicat erst bei höheren Temperaturen. Zusammen mit Abbildung F.10 im
Anhang und besonders Abbildung 5.27 wird deutlich, dass ein Disilicat-Gefüge
mit vielen kleinen Kristallen entsteht, wenn vorher eine ausgeprägte Metasilicat-
Kristallisation erlaubt wird. Dementsprechend entwickelt sich ein Disilicat-Gefüge
mit weniger großen Kristallen, wenn die Metasilicat-Kristallisation nicht durch
entsprechende Haltestufen oder kleine Heizraten gefördert wird. Dies bestätigt die
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von Apel et al. [182] festgestellten Unterschiede des Disilicat-Gefüges im gleichen
System, wenn unterschiedliche Wärmebehandlungen durchgeführt werden.
Wie in den Abbildungen 5.19 und F.6 im Anhang zu sehen ist, kristallisieren die
hier untersuchten Gläser bereits während der Keimbildungsstufe. Demnach müs-
sen sich die Keimbildung und das Kristallwachstum (Tammann’sche Kurven [2])
in diesen Gläsern im Vergleich zum Lithiumdisilicat stark überlappen. Um dies zu
untersuchen, wurden die Volumen-Keimbildungsratenkurven und die reziproken
tmax von L3 (Abbildungen 6.11 und 5.6, oben) und Z8 (Abbildungen 6.13, oben
und 5.19) in Abbildung 6.15 aufgetragen.
Abbildung 6.15:
Überlappung der Keimbildungsraten im Volumen mit den reziproken Zeiten der maximalen Um-
wandlungsrate (∼ Kristallwachstumsrate) während der isothermen Temperung in der DSC für
L3 (Abbildungen 6.11 und 5.6, oben) und Z8 (Abbildungen 6.13, oben und 5.19). Dabei wurden
die TS von Li2Si2O5 und Li2SiO3 [210] entnommen.
Aus dieser Auftragung kann festgestellt werden, dass die Kristallwachstumsraten-
kurve (t-1max ∼ U) von Li2Si2O5 deutlich außerhalb der Keimbildungsratenkurve
liegt. Damit überlappen die Keimbildung von Li2Si2O5 im Volumen und dessen
Kristallwachstum nur wenig in diesem System. Es sei darauf hingewiesen, dass die
Überlappung im Fall der Oberﬂächenkeimbildung wesentlich größer ist, da sich das
Maximum der heterogenen Keimbildungsrate bei etwa 0, 88TS beﬁndet. Bei solchen
Temperaturen ist U ≈ Umax (mit Umax als maximale stationäre Kristallwachstums-
rate) [152]. Daher kann es beim Abkühlen einer Lithiumdisilicat-Schmelze zu einer
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unerwünschten Kristallisation an der Oberﬂäche kommen. Im Vergleich dazu zeigt
Z8 einen großen Überlappungsbereich zwischen der Keimbildung von Li2SiO3 im
Volumen und dessen Kristallwachstum. Dies bestätigt wiederum den heterogenen
Charakter der Keimbildung des Metasilicates in diesem System, da die Ratenkurve
von HET bei kleineren Unterkühlungen liegt als bei HOM (Vergleich Abbildung
1.3). Zudem erklärt ein großer Überlappungsbereich, dass es in den Experimenten
zur Bestimmung der Viskosität mittels Rotationsviskosimetrie nicht möglich war
unterhalb von TS des Li2Si2O5 Werte aufzunehmen. Bei diesen Temperaturen be-
ginnt die Schmelze augenblicklich mit der Kristallisation. Das bedeutet weiterhin,
dass ein statistisches Experiment in diesem System sehr kurze τi liefern würde.
Die Kristallisation der hier untersuchten mehrkomponentigen Lithiumdisilicat-
Glaskeramiken, insgesamt betrachtet, zeigt eine durch ZrO2 begünstigte Keim-
bildung von Li2SiO3, d. h. letztere wird beschleunigt. Dies steht im Gegensatz zu
der von Höland & Beall [13] beschriebenen der Rolle von ZrO2 in solchen Syste-
men. Trotz der hohen Keimbildungsrate entwickelt sich kein höherer kristalliner
Anteil an Li2SiO3 und Li2Si2O5 in den ZrO2-haltigen Gläsern gegenüber Z0 (Ab-
bildung 5.23, oben und Tabelle 5.2), da ZrO2 in keine der kristallinen Phasen
eingebaut wird und auch nicht als eigenständige kristalline Phase entsteht (Abbil-
dungen 5.9, unten, 5.22 und F.2, unten im Anhang). Daher scheint ZrO2 im Rest-
glas zu verbleiben. Wie bereits erläutert wurde, hängt die Li2Si2O5-Kristallisation
stark vom Li2SiO3-Gefüge ab. Es sei darauf hingewiesen, dass Z0 (Abbildungen
5.22, oben und F.2, unten im Anhang), wie in einer Z0-ähnlichen Zusammen-
setzung [182], gleichzeitig zur Li2SiO3-Kristallisation ebenfalls eine geringfügige
Li2Si2O5-Kristallisation aufweist. Diese war jedoch zu gering, um quantitativ be-
stimmt werden zu können (Tabelle 5.2). Es wird vermutet, dass die konkurrie-
rende Keimbildung von Meta- und Disilicat auf lokale Heterogenitäten im Glas
zurückgeführt werden kann, insbesondere verursacht die Entmischung von Li3PO4
chemische Gradienten innerhalb der Glasmatrix [236]. Dagegen wird die gleichzei-
tige Kristallisation der beiden Phasen in den ZrO2-haltigen Gläsern unterdrückt
(Abbildungen 5.22, Mitte und unten und 5.9, unten), wie auch in einer ähnlichen
Zusammensetzung bis etwa T = 1023K von Zhang et al. [186] und Soares et
al. [237] gezeigt wurde. Des Weiteren wurde festgestellt, dass die Kristallitgrößen
von Li2SiO3 und Li2Si2O5 in den ZrO2-haltigen Gläsern abnehmen (Abbildung
5.27). Dies scheint zum einen mit der hohen Keimbildungsrate von Li2SiO3 (Ab-
bildung 6.13, oben) zusammenzuhängen und zum anderen mit einem diﬀusiven
Wachstum von Li2SiO3 (Abbildungen 5.21 und F.9 im Anhang). Es wird ange-
nommen, dass die Bildung von Li2SiO3 eine Erhöhung der Viskosität unmittelbar
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in der Nähe der Kristalle zur Folge hat. Bei der Kristallisation von Li2SiO3 wird der
Glasmatrix Lithium entzogen. Daher entsteht um die Kristalle ein chemischer Gra-
dient, der hauptsächlich SiO2 und ZrO2 enthält. Da neben SiO2 [223] auch ZrO2 als
Glasbildner wirkt [186, 206, 207], erhöht sich die Polymerisation des Glasnetzwer-
kes, infolgedessen die Viskosität zunimmt. Ein solcher Gradient wirkt demnach
als Diﬀusionsbarriere für das Kristallwachstum. Beim Vergleich der gemessenen
kristallinen Anteile an Li2SiO3 und Li2Si2O5 in Tabelle 5.2 und der Ausgangszu-
sammensetzungen in Tabelle 4.1 kann außerdem festgestellt werden, dass die kris-
tallinen Anteile unter Berücksichtigung der Ausscheidung von amorphem Li3PO4
(das bei höheren Temperaturen auskristallisiert [13,185], siehe jeweils unten Abbil-
dungen 5.9 und F.2 im Anhang) unter Verbrauch des vollständigen Anteils P2O5
höher sind als nach den Ausgangszusammensetzungen vorhanden sein dürften. Dies
ist ein Hinweis darauf, dass während der Kristallisation Mischkristalle entstehen,
wie es bereits im binären System Li2O–SiO2 anhand unterschiedlicher Zusammen-
setzungen in der XRD-Analyse gezeigt wurde [238].
Da auch das Gefüge einer Glaskeramik einen entscheidenden Einﬂuss auf die Ei-
genschaften ausübt [8], sollen im folgenden Teil der Diskussion die optischen Eigen-
schaften in Form der Transmission der kristallisierten Proben mit den charakteris-
tischen Gefügen (Tabelle 4.2 sowie Abbildungen 5.27 und 5.28) näher betrachtet
werden.
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Abbildung 6.16:
Lichttransmissionsgrad in Abhängigkeit von der Kristallitgröße. Die unterschiedlichen Symbole
stehen für die amorphe und die kristallinen Phasen der Proben. Die gestrichelten Linien dienen
als visuelle Führung.
Um die optischen Eigenschaften im sichtbaren Wellenlängenbereich mit dem Ge-
füge (Abbildungen 5.27 und 5.28) zu korrelieren, sind die Werte für den Lichtrans-
missionsgrad aus Tabelle 5.2 in Abbildung 6.16 in Abhängigkeit von der Kristal-
litgröße (re nach Gleichung (22) als Mittelwert aus den 20 größten Kristallen in
10 REM-Aufnahmen) aufgetragen. Diese Auftragung bestätigt den optischen Ein-
druck der getemperten Proben in den Abbildungen 5.27 und 5.28. Insbesondere
nimmt die Transmission mit steigendem ZrO2-Gehalt bei gleichen Wärmebehand-
lungen zu, da die Kristallitgröße abnimmt. Damit kann aber nicht erklärt werden,
dass die Proben mit einem Disilicat-Gefüge bei ähnlichen Kristallitgrößen wie im
Metasilicat-Gefüge innerhalb einer Zusammensetzung höhere Transmissionswerte
aufweisen.
Da die Transparenz von solchen Materialien nicht nur von der Kristallitgröße, son-
dern auch von dem Brechzahlunterschied zwischen Kristall und Restglasmatrix
abhängt [239, 240], werden die Brechzahlen der Restglasmatrix b
′
nach dem Tem-
pern mit Hilfe der Methode von Huggins & Sun [241] abgeschätzt und mit den
Brechzahlen der Li2SiO3- und Li2Si2O5-Kristalle verglichen (Tabelle 6.2).
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Tabelle 6.2:
Dichte der getemperten Proben ρ und Brechzahl des Restglases b
′
.
Glas Temperaturprogramm Phase ρ (g cm-3) b
′
Z0 793K, 150min + 973K, 10min Li2SiO3 2,370 1,492
Z0 793K, 215min + 973K, 10min Li2SiO3∗∗ 2,373 1,483
Z0 973K, 10min Li2SiO3 2,370 1,485
Z0∗ 973K, 10min Li2SiO3 2,369 1,490
Z0 793K, 150min + 973K, 10min Li2Si2O5 2,401 1,489
+ 1113K, 10min
Z0 793K, 215min + 973K, 10min Li2Si2O5 2,402 1,497
+ 1113K, 10min
Z0 973K, 10min + 1113K, 10min Li2Si2O5 2,400 1,437
Z4 813K, 140min + 973K, 10min Li2SiO3 2,431 1,514
Z4 813K, 160min + 973K, 10min Li2SiO3 2,433 1,520
Z4 973K, 10min Li2SiO3 2,429 1,462
Z4∗ 973K, 10min Li2SiO3 2,426 1,421
Z4 813K, 140min + 973K, 10min Li2Si2O5 2,456 1,535
+ 1103K, 15min
Z4 813K, 160min + 973K, 10min Li2Si2O5 2,458 1,534
+ 1103K, 15min
Z4 973K, 10min + 1103K, 15min Li2Si2O5∗∗ 2,456 1,539
Z8 852K, 40min + 973K, 10min Li2SiO3 2,494 1,510
Z8 973K, 10min Li2SiO3 2,497 1,513
Z8∗ 973K, 10min Li2SiO3 2,490 1,507
Z8 852K, 40min + 973K, 10min Li2Si2O5∗∗ 2,512 1,564
+ 1098K, 20min
Z8 973K, 10min + 1098K, 20min Li2Si2O5∗∗ 2,511 1,566
∗∗ h
′ ≈ 140Kmin-1
∗∗ Li2SiO3 oder Li2Si2O5
∗∗ innerhalb des Fehlers
Die in Tabelle 6.2 zusammengefassten Dichten der getemperten Proben wurden
mittels Archimedes bestimmt. Mit Hilfe dieser Dichten (Abbildung F.12 im An-
hang), der Dichte der Kristalle [30, 215, 242] und der kristallinen Anteile (Tabelle
5.2) konnten die Dichte (über die partiellen Dichten [243]) und die Zusammen-
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setzung des Restglases berechnet werden. Anschließend wurden die Brechzahlen
des Restglases mit Hilfe der Faktoren nach [241] ermittelt. Es sei darauf hinge-
wiesen, dass der Anteil an HfO2 hierbei vernachlässigt wurde. Der Tabelle ist zu
entnehmen, dass sich die Brechzahlen des Restglases zum einen mit zunehmen-
dem ZrO2-Gehalt und zum anderen für die Disilicat-Gefüge denen der Kristalle
angleichen (Mittelwerte der Brechzahlen von Li2SiO3: 1,594 [244] und Li2Si2O5:
1,552 [210]).
Mittels Gleichung (21) soll die Korrelation der Transmission mit der Kristallitgröße
und dem Brechzahlunterschied der hier untersuchten Proben getestet werden. Ent-
sprechend Gleichung (21) ergeben sich die Auftragungen in Abbildung 6.17. Dabei
wird die Transmission bei λ = 590 nm betrachtet, da die Brechzahlen der Li2SiO3-
und Li2Si2O5-Kristalle für eben diese Wellenlänge angegeben werden [244]. In bei-
den Auftragungen kann eine Korrelation zwischen den betrachteten Größen festge-
stellt werden. Wenn Gleichung (21) erfüllt ist, müssen sich Steigungen der linearen
Funktionen (gestrichelte und gestrichelt/gepunktete Linien) von 3 (ln(1/Γ) ∼ r3)
und 2 (ln(1/Γ) ∼ ∆b2) ergeben. Jedoch ergeben sich durch die lineare Anpassung
Steigungen von etwa 1 für die Abhängigkeit der Transmission von der Kristal-
litgröße (Abbildung 6.17, oben) sowie etwa 1,7 (Li2SiO3, geschlossene Dreiecke)
und etwa 0,6 (Li2Si2O5, oﬀene Quadrate) für die Abhängigkeit der Transmissi-
on vom Brechzahlunterschied (Abbildung 6.17, unten). Somit ist Gleichung (21)
nicht erfüllt. Die Ursachen hierfür liegen in der Annahme von Kugeln als Kris-
tallitform (r = re), in dem abgeschätzten Brechzahlunterschied, in dem hohen
kristallinen Anteil (kleine Distanzen zwischen den Kristallen) und in der Art der
Wechselwirkung der Probe mit dem Licht. Wenn ein Teil des Lichtes zusätzlich zur
Streuung auch absorbiert wird, erfolgt die theoretische Beschreibung der Wech-
selwirkung von Licht mit Materie über die Mie-Theorie [245]. Eine Lösung zur
Entfaltung spektroskopischer Daten bezüglich der Streuung und Absorption von
Licht durch verschiedene in der Probe vorhandene Spezies wurde bereits in einer
mehrkomponentigen Lithiumalumosilicat-Glaskeramik (mit ZrTiO4 als Keimbild-
ner) gezeigt [246].
Zusammenfassend ist zu sagen, dass die in dieser Arbeit gezeigten Resultate zum
Einﬂuss des ZrO2-Gehaltes und des Gefüges auf die Transmission in diesen mehr-
komponentigen Glaskeramiken die Ergebnisse anderer Untersuchungen der opti-
schen Eigenschaften in diesen Systemen bestätigt [182, 184]. Da diese Glaskera-
miken neben vorteilhaften optischen Eigenschaften auch geeignete mechanische
Eigenschaften besitzen, werden sie als Material für den restaurativen Zahnersatz
eingesetzt [13].
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Abbildung 6.17:
Überprüfung der Korrelation zwischen der Kristallitgröße (oben) sowie dem Brechzahlunterschied
(unten) und der Transmission der getemperten Proben. Die durchbrochenen Linien zeigen die
besten linearen Anpassungen.
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7. Schlussbetrachtung
In dieser Arbeit wurde die Kinetik der Keimbildung von stöchiometrischem Lithi-
umdisilicat und von einer Reihe von mehrkomponentigen Lithiumdisilicat-Glas-
keramiken (ZrO2-haltig), die in der restaurativen Zahntechnik eingesetzt werden,
untersucht. Beiden Systemen ist ein heterogener Charakter der Keimbildung ge-
meinsam. Als Ergebnis nach dem Kristallwachstum wird jede der drei im Abschnitt
„Einleitung und Motivation“ schematisch dargestellten typischen Arten der Kris-
tallisationsgefüge durch die untersuchten Systeme repräsentiert. Im folgenden Ab-
schnitt sollen die Begründungen, die für den Beweis der eingangs gestellten Thesen
sprechen, dargelegt werden.
These 1
Auch in hochviskosen Flüssigkeiten, wie silicatischen Schmelzen, kann die stochas-
tische Natur der Keimbildung mittels zyklischer Kühl- und Heizphasen an einer
einzelnen Probe nachgewiesen werden.
Mittels der zyklischen Unterkühlung der hochviskosen stöchiometrischen Lithium-
disilicat-Schmelze konnte die stochastische Natur der Keimbildung sowohl im iso-
thermen als auch im isochronen Betriebsmodus der DSC nachgewiesen werden. Die
statistischen Verteilungen der Zeitverzüge (isotherm) und der Keimbildungstem-
peraturen (isochron) entsprechen dabei denen in wässrigen Systemen und spiegeln
den universellen Charakter der Natur des Phasenübergangs in einer unterkühlten
Flüssigkeit wieder. Die individuellen Formen der exothermen Signale zeigen zu-
dem, dass die Kristallisation von nur einem oder sehr wenigen Kristallen in der
Probe ausgeht.
Weitere Experimente können dazu beitragen, die hier gewonnenen Erkenntnisse
zur Keimbildung als stochastischer Prozess zu erweitern. Eine Kombination aus
Mikroskopie und temporärer Avrami-Analyse der isothermen Kristallisationspeaks
könnte Aufschluss über die Mechanismen, die zu solchen Formen führen, geben.
Um die Daten für den inhärenten Zeitverzug zu veriﬁzieren, müssen solche Ex-
perimente sowohl mit identischen Ausgangszusammensetzungen als auch im glei-
chen Tiegel durchgeführt werden. Außerdem wäre es vorteilhaft die Proben noch
schneller unterkühlen zu können. Im Hochtemperaturbereich fehlt bis zu diesem
Zeitpunkt eine technische Lösung für solche Anforderungen.
Die durchgeführten statistischen Experimente zeigen deutlich, dass die Wahr-
scheinlichkeitsverteilung der Bildung von Kristallen bei der Bestimmung von kri-
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tischen Kühlraten berücksichtigt werden muss. Andernfalls können diese unter-
schätzt werden und es kann zu einer unerwünschten Entglasung kommen. Über
die Verschiebung der aus dieser Methode gewonnenen Verteilungskurven kann zu-
dem die Eﬀektivität von Keimbildnern durch den Einsatz wesentlich geringerer
Probenzahlen geprüft werden.
These 2
Die Tammann’schen Kurven geben die Realität der Kristallisation besser wieder,
wenn eine effektive Keimbildung (HOM + HET) betrachtet wird.
Im stöchiometrischen Lithiumdisilicat konnte gezeigt werden, dass es eine von der
homogenen thermisch separierte heterogene Keimbildungsratenkurve gibt. Beide
temperaturabhängigen Kurven ergeben zusammen eine eﬀektive Keimbildungsra-
tenkurve, die eine bimodale Verteilung (HET bei kleinen und HOM bei großen Un-
terkühlungen) aufweist. Unter Berücksichtigung der Kristallwachstumsrate kann
ein Zeit-Temperatur-Umwandlungsdiagramm für das stöchiometrische Lithiumdi-
silicat erstellt werden, das die durch HOM und HET hervorgerufene Entglasung
zeigt und die tatsächliche Kristallisation beim Abkühlen und Aufheizen in diesem
System beschreiben kann. Zum einen ist der Charakter der Kristallisation bei der
Unterkühlung der Schmelze stets heterogen. Lithiumdisilicat kann demnach z. B.
an der Tiegelwand oder an der Oberﬂäche der Schmelze kristallisieren. Zum ande-
ren wird die Entwicklung der Keime zu Kristallen von sichtbarer Größe stets bei
Temperaturen oberhalb von HOM durchgeführt. Da bei diesen Temperaturen HET
aktiv ist, kommt es zusätzlich zur Volumen- auch zur Oberﬂächenkristallisation.
Werden die Tammann’schen Kurven des stöchiometrischen Lithiumdisilicates ent-
sprechend um die heterogene Keimbildungsratenkurve erweitert, können die sich
in der Zwei-Stufen-Methode stets entwickelnden „coast-island“-Gefüge in diesem
System erklärt werden.
Im Gegensatz zum stöchiometrischen Lithiumdisilicat zeigen die mehrkomponen-
tigen Glaskeramiken (ZrO2-haltig) eine monomodale eﬀektive Keimbildungsraten-
kurve. Aufgrund der Zugabe von Keimbildnern wird die homogene Keimbildungs-
ratenkurve in diesen Systemen von der heterogenen dominiert und tritt faktisch
nicht auf. Zudem wird die Oberﬂächenkeimbildung in diesen Systemen aufgrund
der hohen Keimbildungsraten im Volumen unterdrückt. D. h. die eﬀektive Keim-
bildungsratenkurve besteht auschließlich aus HET im Volumen. Anders als im
stöchiometrischen Lithiumdisilicat würde sich in diesen Systemen demnach unter
Berücksichtigung der Kristallwachstumsrate ein Zeit-Temperatur-Umwandlungs-
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diagramm ergeben, das nur die durch HET im Volumen verursachte Kristallisation
aufweist und die zu beobachtenden „island“-Gefüge erklärt.
These 3
Die temporäre Avrami-Analyse ermöglicht die Entfaltung eines thermoanalytischen
Signals in verschiedene Stadien und Mechanismen der Kristallisation wie z. B.
Oberflächen- und Volumenkristallisation, wobei insbesondere die Rate der schnell
ablaufenden Oberflächenkeimbildung mittels der JMAK-Gleichung berechnet wer-
den kann.
In dieser Arbeit konnte die Oberﬂächenkeimbildung im stöchiometrischen Lithium-
disilicat erstmals mit Hilfe der temporären Avrami-Analyse aus isothermen DSC-
Signalen extrahiert und quantiﬁziert werden. Wird die zu untersuchende Probe mit
möglichst hoher Heizrate auf eine Temperatur innerhalb des Überlappungsgebie-
tes von Keimbildung und Kristallwachstum gebracht, kann die Volumenkeimbil-
dung vollständig unterdrückt werden. Die sich entwickelnden exothermen Plateau-
ähnlichen Signale repräsentieren die Kristallisation der Probenoberﬂäche. Dabei ist
die Keimbildung an der Oberﬂäche bis zum Erreichen des Plateaus aktiv. Wenn die
Probe vollständig während der isothermen Stufe kristallisiert („envelope“-Gefüge),
kann die Zeit bis zum Ende der Keimbildung aus dem Maximum des temporären
Avrami-Koeﬃzienten in Abhängigkeit des kristallinen Anteils bestimmt werden.
Bei der Anwendung dieser Methode müssen einige Punkte berücksichtigt werden.
Auf der einen Seite werden die Keimbildungsraten an der Oberﬂäche unterschätzt.
Die Hauptursachen hierfür liegen in der Annahme einer stationären Keimbildung
und in der Anwendung der für den Umsatz von Volumina gedachten JMAK-
Gleichung. Daher wäre es zum einen vorteilhaft, wenn nicht-stationäre Eﬀekte
zu Beginn der Keimbildung und Sättigungseﬀekte bis zum Maximum des tem-
porären Avrami-Koeﬃzienten berücksichtigt werden. Zum anderen kann die Ver-
wendung eines Ansatzes zur Quantiﬁzierung der Umwandlungskinetik von Flächen
statt Volumina zu einer weiteren Verbesserung der quantitativen Beschreibung der
Oberﬂächenkeimbildung führen. Auf der anderen Seite kann die hier eingeführte
Methode für jedes an der Oberﬂäche keimbildende System angewendet werden,
wenn der Kristallisationspeak während der isothermen Stufe vollständig erfasst
wird. D. h. Temperatur und Heizrate müssen so gewählt werden, dass das Glas
weder vor Erreichen der isothermen Stufe noch danach kristallisiert. Idealerweise
werden mit dieser Methode Signale untersucht, die von Anfahreﬀekten in der DSC
nicht beeinﬂusst sind.
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These 4
Zusätzlich zur homogenen temperaturabhängigen Keimbildungsratenkurve eines stö-
chiometrischen Lithiumdisilicat-Glases muss eine heterogene temperaturabhängige
Keimbildungsratenkurve existieren, die sich mittels der Kombination aus wieder-
holten Unterkühlungen von statistischer Signifikanz und der temporären Avrami-
Analyse (die an der Oberfläche entstehenden Nanokristalle müssen ab tK einen
topokinetischen Wechsel vollziehen) ermitteln lässt.
Aus der zyklischen Unterkühlung der Schmelze kann die Keimbildungsrate über
den durchschnittlichen Zeitverzug bis zur Bildung des ersten Keims unter der An-
nahme einer stationären Keimbildung berechnet werden. Dabei haben die isochro-
nen Unterkühlungsexperimente gegenüber den isothermen die Vorteile, dass die
Probe in jedem Lauf kristallisiert und Zeit eingespart wird. Die isothermen Unter-
kühlungsexperimente haben ihrerseits den Vorteil, dass die Daten nicht entfaltet
werden müssen. D. h. der durchschnittliche Zeitverzug kann unmittelbar aus den
gemessenen Daten bestimmt werden. Da die statistischen Unterkühlungsexperi-
mente bei hohen Temperaturen durchgeführt werden, ist HOM zu vernachlässi-
gen und der Charakter der Keimbildung muss heterogener Natur sein. Dies wird
durch eine positive Temperaturabhängigkeit der Oberﬂächenkeimbildung in den
isothermen Experimenten bei Temperaturen zwischen HOM und HET aus den
statistischen Experimenten bestätigt. In diesen Experimenten vollziehen die gebil-
deten und wachsenden Kristalle beim Zusammenstoßen zum Zeitpunkt tK einen
topokinetischen Wechsel vom zweidimensionalen Wachstum an der Oberﬂäche zu
einem eindimensionalen nadeligen Wachstum in das Volumen. Dies zeigt sich in
Form einer Schulter im isothermen Plateau-ähnlichen DSC-Signal und als Maxi-
mum des temporären Avrami-Koeﬃzienten. Die Keimbildungsrate kann mit Hilfe
der temporären Avrami-Analyse aus bereits genannten Gründen abgeschätzt wer-
den. Die Versuchsergebnisse aus beiden Methoden führen zu einer heterogenen
Keimbildungsratenkurve, die mittels eines nicht-klassischen Ansatzes theoretisch
beschrieben werden kann. Darin weist ein Nanokristall im Gegensatz zum Makro-
kristall andere thermodynamische, d. h. größenabhängige Eigenschaften auf. Das
Maximum der heterogenen Keimbildungsratenkurve liegt im stöchiometrischen Li-
thiumdisilicat bei deutlich höheren Temperaturen als das der homogenen Kurve.
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These 5
Die Kombination von thermoanalytischen Methoden und mikroskopischen Untersu-
chungen ermöglicht die quantitative Bestimmung der temperaturabhängigen Keim-
bildungsratenkurve auch bei einer Serie von komplexen Gläsern zur Ermittlung des
Effekts von Zusätzen wie z. B. Keimbildnern auf die Kinetik der Keimbildung unter
erheblicher Material- und Zeitersparnis.
Mit Hilfe von zwei Methoden, die thermoanalytische und mikroskopische Unter-
suchungen vereinen, wurden die mehrkomponentigen Glaskeramiken (ZrO2-haltig)
untersucht. Die Keimbildungsratenkurven konnten mit einem im Vergleich zur tra-
ditionellen Zwei-Stufen-Methode geringerem Zeitaufwand und großer Materialer-
sparnis (pro DSC-Messung etwa m = 30mg) ermittelt und damit der Einﬂuss von
ZrO2 auf die Keimbildungskinetik eﬃzient untersucht werden. Um die Keimbil-
dungsratenkurve eines einzelnen Systems mit der traditionellen Methode ermit-
teln zu können, müssen die Kristallanzahldichten von mindestens 25 Proben (5
Temperaturen, jeweils 5 Keimbildungszeiten) bestimmt und die Raten aus der
Steigung der zeitabhängigen Kristallanzahldichtekurven berechnet werden. Un-
ter Berücksichtigung des linearen Zusammenhangs zwischen dem Logarithmus der
Kristallanzahldichte und der sich für eben diese Proben in thermoanalytischen
Messungen ergebenden Peaktemperatur (Wakasugi-Methode) reduziert sich die
zu untersuchende Probenzahl auf 5 (1 Temperatur, 5 Keimbildungszeiten) für ein
einzelnes System. Zur weiteren Verkürzung der 5 zu untersuchenden Keimbildungs-
zeiten kann die Temperatur der maximalen Keimbildungsrate gewählt werden.
Diese ergibt sich aus thermoanalytischen Messungen durch die Bestimmung der
Verschiebung der Peaktemperaturen von vorgekeimten Proben im Vergleich zur
Peaktemperatur einer nicht gekeimten Probe und deren Auftragung in Abhängig-
keit von den jeweiligen Keimbildungstemperaturen, bei denen die Proben gleich
lang getempert wurden (Marotta-Methode). Bei der Untersuchung einer Reihe von
Zusammensetzungen führt die Kombination beider Methoden somit zu einem er-
heblich reduzierten experimentellen Aufwand.
These 6
Die Zugabe von ZrO2 zu einer Lithiumdisilicat-Glaskeramik, deren Gefüge sich
effizient über thermoanalytische Methoden einstellen lässt, führt zu einer Ernied-
rigung der Keimbildungsraten von Lithiummeta- und Lithiumdisilicat.
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Die hier vorgestellten Experimente führen zu einem tieferen Verständis der Kris-
tallisation in den mehrkomponentigen Glaskeramiken (ZrO2-haltig). Entgegen der
gestellten These wirkt ZrO2 als Keimbildner für Lithiummetasilicat, hat jedoch
keinen Einﬂuss auf die Keimbildung von Lithiumdisilicat. Hierfür spricht zum
einen, dass die maximale Keimbildungsrate von Lithiummetasilicat in den ZrO2-
haltigen Glaskeramiken fast 2 Größenordnungen oberhalb der ZrO2-freien Glaske-
ramik liegt. Da ein Einﬂuss von ZrO2 auf die kinetische Barriere ausgeschlossen
werden konnte (maximale Keimbildungsrate für alle Gläser bei etwa der gleichen
Viskosität), wird vermutet, dass ZrO2 die thermodynamische Barriere erniedrigt,
indem es entweder die Entmischung von amorphem Li3PO4 fördert oder die Eﬀekti-
vität der Phasengrenze zwischen der Entmischung und der Restglasmatrix erhöht.
Zum anderen konnte für das Lithiumdisilicat keine vom Lithiummetasilicat entkop-
pelte Temperaturabhängigkeit der Peakverschiebung in der Marotta-Methode fest-
gestellt werden. D. h. in den mehrkomponentigen Systemen (ZrO2-haltig) gibt es
kein Keimbildungsgebiet für das Disilicat. Daher wird angenommen, dass sich das
Disilicat über einen sekundären Kristallisationsprozess des Metasilicates mit SiO2
aus der Restglasmatrix bildet. Damit ist die Disilicat-Kristallisation eine Folgere-
aktion der Primärkristallisation des Metasilicates, hängt demnach ausschließlich
vom eingestellten Gefüge des Metasilicates und somit indirekt vom ZrO2-Gehalt
ab.
In dieser Arbeit konnte eine Vorgehensweise zur eﬃzienten Einstellung des Meta-
und des Disilicat-Gefüges mittels einer Kombination aus verschiedenen DSC-Ex-
perimenten erfolgreich entwickelt werden. Diese Vorgehensweise kann für jedes
System angewendet werden, das ebenso wie die mehrkomponentigen Glaskera-
miken (ZrO2-haltig) eine ausgeprägte Überlappung zwischen Keimbildung und
Kristallwachstum aufweist. Bei der Einstellung des Gefüges in diesen Systemen
muss beachtet werden, dass ZrO2 nicht in den Kristall eingebaut wird. Da es in
der Restglasmatrix verbleibt, wird vermutet, dass sich die Viskosität erhöht und
daher ein diﬀusives Kristallwachstum verursacht wird. Dies führt, zusätzlich zur
begünstigten Keimbildung durch ZrO2, zu kleineren Meta- und Disilicat-Kristallen
mit zunehmendem ZrO2-Gehalt. Darüber hinaus nähern sich die Brechzahlen der
Restglasmatrix und der Kristalle mit zunehmendem ZrO2-Gehalt an. Demnach
tragen sowohl die kleinen Kristalle als auch der geringe Brechzahlunterschied zwi-
schen der Restglasmatrix und den Kristallen zu einer erhöhten Transluzenz der
Glaskeramiken mit zunehmenden ZrO2-Gehalt bei.
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8. Ausblick
Die hier vorliegende Arbeit trägt aufgrund der Erweiterung der Tammann’schen
Kurven um weitere temperaturabhängige Keimbildungsratenkurven zu einem tiefe-
ren Verständnis der Kristallisation in glaskeramischen Systemen bei.
Es wäre interessant in weiteren Untersuchungen zu prüfen, ob unterschiedliche für
die Keimbildung wirksame Stellen zu verschiedenen heterogenen Keimbildungsra-
tenkurven führen und diese in einer Masterkurve zusammengefasst werden können.
Dies kann über den Einsatz von unterschiedlichen Tiegelmaterialien, Qualitäten
der Tiegelwand, Keimbildnern und Atmosphären getestet werden. Des Weiteren
kann die Topokinetik über die Kombination der temporären Avrami-Analyse ei-
nes isothermen thermoanalytischen Signals mit der mikroskopischen Untersuchung
der entsprechenden kristallisierten Probe eingehend untersucht werden. Darüber
lassen sich Aussagen treﬀen, die bei der Bestimmung von kritischen Kühlraten
und bei der Erstellung von Zeit-Temperatur-Umwandlungsdiagrammen neben der
stochastischen Natur der Keimbildung berücksichtigt werden müssen. Der inhären-
te Charakter des aus den statistischen Experimenten ermittelten Zeitverzugs lässt
sich durch die Verwendung von unterschiedlichen Probenvolumina prüfen. Zur wei-
teren Verbesserung der theoretischen Beschreibung der heterogenen Keimbildung
im stöchiometrischen Lithiumdisilicat wäre es vorteilhaft, weitere Untersuchungen
zwischen den statistischen und isothermen Experimenten durchzuführen.
Erstmals ist es mit den hier vorgestellten Methoden möglich, die Kinetik der Kris-
tallisation trotz begrenzter Ressourcen bei der Entwicklung von neuen Systemen
detailliert zu untersuchen und damit gewünschte Gefüge gezielt einzustellen.
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Abkürzungs- und Symbolverzeichnis
ALTA „automated lag-time apparatus“
CNT Theorie der klassischen Keimbildung („classical nucleation theory“)
DSC dynamische Diﬀerenzkalorimetrie („diﬀerential scanning calorimetry“)
DTA Diﬀerenzthermoanalyse („diﬀerential thermal analysis“)
EBSD Elektronenrückstreubeugung („electron backscatter diﬀraction“)
H heterogene Unterlage oder Heterogenität
HET heterogene Keimbildung
HOM homogene Keimbildung
JMAK Johnson–Mehl–Avrami–Kolmogoroﬀ
K Keim
KB Keimbildung
KW Kristallwachstum
MYEGA Ansatz zur Beschreibung der Temperaturabhängigkeit der Viskosität
O Oberﬂäche
OM optische Mikroskopie
REM Rasterelektronenmikroskop(ie)
S Schmelze
VFT Vogel–Fulcher–Tammann
XRD Röntgenbeugung („X-ray diﬀraction“)
ZTU Zeit-Temperatur-Umwandlungsdiagramm
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a atomare Sprungweite
A Konstante in der VFT-Gleichung
b Brechzahl des Kristalls
b
′
Brechzahl des Restglases
B Konstante in der VFT-Gleichung
cKB Formfaktor in der Keimbildung
cKW Formfaktor im Kristallwachstum
C1, C2 Konstanten in Gleichung (18)
CN Koordinationszahl („coordination number“)
d Wegstrecke des Lichts durch eine Probe
D90 Wert in der Korngrößenverteilung
Dη eﬀektiver Diﬀusionskoeﬃzient
DSK Diﬀusionskoeﬃzient durch die Grenzﬂäche zwischen Schmelze und
Keim
e1 lange Halbachse der elliptischen Strukturen
e2 kurze Halbachse der elliptischen Strukturen
f+ molekulare Sprungfrequenz
F Fragilität
G freie Enthalpie
GGlas freie Enthalpie des Glases
GKristall freie Enthalpie des Kristalls
h Planck’sches Wirkungsquantum
h
′
Heizrate
I stationäre Keimbildungsrate
IHET heterogene stationäre Keimbildungsrate
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IHOM homogene stationäre Keimbildungsrate
Imax maximale stationäre Keimbildungsrate
IO stationäre Keimbildungsrate an der Oberﬂäche
IV stationäre Keimbildungsrate im Volumen
j Anzahl an Ereignissen
k Boltzmann-Konstante
k+n∗ Anlagerungsrate
Keff eﬀektive Reaktionsrate
l Eindringtiefe
m Masse
M molare Masse
MP1 Achsenabschnitt der linearen Funktion in der Wakasugi-Methode
MP2 Steigung der linearen Funktion in der Wakasugi-Methode
n Teilchenanzahl
n ∗ Teilchenanzahl in einem Keim von kritischer Größe
n
′
Anzahl der Atome in einer Struktureinheit
nO Anzahl der Struktureinheiten der Schmelze im Kontakt mit der
heterogenen Unterlage pro Fläche
n
′
O Anzahl der wirksamen Stellen zwischen Schmelze und Keim pro
Fläche
nV Anzahl der Struktureinheiten der kristallisierenden Phase pro
Volumen der Schmelze
N0 Gesamtanzahl der Läufe im statistischen Experiment
NA Avogadro-Zahl
N(t) Anzahl der im isothermen Modus nicht kristallisierten Läufe
N(∆T ) Anzahl der im isochronen Modus nicht kristallisierten Läufe
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NO Kristallanzahldichte an der Oberﬂäche
NV Kristallanzahldichte im Volumen
P≥1 Wahrscheinlichkeit zur Bildung von mindestens einem Keim
Pj Wahrscheinlichkeit des Eintretens von j Ereignissen
q Kühlrate
Q numerischer Faktor
r Radius eines Kristalls
r ∗ Radius eines Keims von kritischer Größe
re Radius eines den elliptischen Strukturen Umfang-gleichen Kreises
rK Radius der Saphirkugel
t Zeit
tB(N) Beginn der Haltestufe von Lauf N im isothermen Betriebsmodus
tB(N+1) Beginn der Haltestufe von Lauf N + 1 im isothermen Betriebsmodus
tE Eindringzeit
tind experimentelle Induktionszeit
tK Kollisionszeit
tKB Keimbildungszeit
tmax Zeit bei der maximalen Umwandlungsrate
tN Beginn der Kristallisation im Lauf N
tN+1 Beginn der Kristallisation im Lauf N + 1
tS(N) Zeitpunkt des Überschreitens von TS im isochronen Betriebsmodus für
Lauf N
tS(N+1) Zeitpunkt des Überschreitens von TS im isochronen Betriebsmodus für
Lauf N + 1
T Temperatur
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T0 Konstante in der VFT-Gleichung
Tf ﬁktive Temperatur
Tg Glasübergangstemperatur
TKB Keimbildungstemperatur
TKW Kristallwachstumstemperatur
Tmax Temperatur bei der maximalen Keimbildungsrate
TN Keimbildungstemperatur im Lauf N
TN+1 Keimbildungstemperatur im Lauf N + 1
TO Onset-Temperatur der Kristallisation
TP Peaktemperatur der vorgekeimten Probe
TP0 Peaktemperatur der ungekeimten Probe
TS Schmelztemperatur
U stationäre Kristallwachstumsrate
Umax maximale stationäre Kristallwachstumsrate
v Volumen der DSC-Proben (isotherme Einstufenexperimente)
V Volumen
Vm molares Volumen des Kristalls
VRand Volumen der kristallinen Randzone
W (n) Arbeit zur Bildung eines Keims
W ∗ Arbeit zur Bildung eines Keims von kritischer Größe
(thermodynamische Barriere)
W ∗HET heterogene Keimbildungsarbeit
W ∗HOM homogene Keimbildungsarbeit
x Avrami-Koeﬃzient
x(α) temporärer Avrami-Koeﬃzient
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y Konstante zur Berechnung von σKS
z temperaturabhängiger Parameter zur Berechnung von σKS
Z Zeldovich-Faktor
α kristalliner Anteil
β Zeldovich-Koeﬃzient
δ Zeitverzug im isochronen Betriebsmodus
δN Zeitverzug im isochronen Betriebsmodus in Lauf N
δN+1 Zeitverzug im isochronen Betriebsmodus in Lauf N + 1
∆b Brechzahlunterschied
∆cp speziﬁsche molare Wärmekapazität
∆G thermodynamische Triebkraft
∆GD freie Aktivierungsenergie zum Transport einer strukturellen Einheit
durch die Grenzﬂäche Schmelze/Keim (kinetische Barriere)
∆GEX Diﬀerenz der freien Energienänderungen bei der Entstehung eines
Makro- oder Nanokristalls
∆GMakrokristall thermodynamische Triebkraft für die Entstehung des Makrokristalls
∆GNanokristall thermodynamische Triebkraft für die Entstehung des Nanokristalls
∆GV Diﬀerenz der freien Energien zwischen Kristall und Schmelze pro
Volumen
∆HS Schmelzenthalpie
∆SS Schmelzentropie
∆T Unterkühlung
∆TN Unterkühlung bis zur Kristallisation in Lauf N
∆TN+1 Unterkühlung bis zur Kristallisation in Lauf N + 1
ǫ Domänengröße
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φ Faktor zwischen n
′
O und nO
Φτi Maß für die Wirksamkeit einer heterogenen Unterlage bezüglich τi
ΦW ∗ Maß für die Wirksamkeit einer heterogenen Unterlage bezüglich W ∗
ϕ Kontaktwinkel zwischen dem Keim und einer Heterogenität
γ Trübung
Γ Transmission
η Viskosität
η∞ Konstante in der MYEGA-Gleichung
κ Umwandlungsrate
λ Wällenlänge
θ Braggwinkel
ρ Dichte der getemperten Proben
ρGlas Dichte des Glases
ρKristall Dichte des Kristalls
σKH speziﬁsche freie Energie der Grenzﬂäche zwischen Keim und
heterogener Unterlage
σKS speziﬁsche freie Energie der Grenzﬂäche zwischen Keim und Schmelze
σSH speziﬁsche freie Energie der Grenzﬂäche zwischen Schmelze und
heterogener Unterlage
τ1 Zeit zur Bildung des ersten Keims
τi inhärenter Zeitverzug
τi, HET inhärenter Zeitverzug in der heterogenen Keimbildung
τi, HOM inhärenter Zeitverzug in der homogenen Keimbildung
τns Zeit zum Einstellen der stationären Keimbildung
τN Zeitverzug im isothermen Betriebsmodus in Lauf N
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τN+1 Zeitverzug im isothermen Betriebsmodus in Lauf N + 1
τW Zeit zum Wachstum der Kristalle zu sichtbarer Größe
Ω Kraft
ξ Quotient aus speziﬁscher molarer Wärmekapazität und
Schmelzentropie
ψ durchschnittliche Anzahl an Ereignissen
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Anhang
A. Herleitung von τi
Nach Kashchiev und Kelton [26,54,55,247] kann τi in folgenden Formen dargestellt
werden:
τi =
4
π2β2k+n∗
=
4
π3Z2k+n∗
. (24)
In Gleichung (24) bedeuten β der Zeldovich-Koeﬃzient mit
β =
√√√√−(d2W (n)
dn2
)
n=n∗
· 1
2kT
, (25)
Z der Zeldovich-Faktor mit Z = β/
√
π und k+n∗ die Anlagerungsrate von Teilchen
zu einem Keim oder Cluster von kritischer Größe mit
k+n∗ = cKBn
∗2/3f+. (26)
Der in Gleichung (26) auftretende Parameter f+ ist die molekulare Sprungfrequenz
an der Grenzﬂäche zwischen Schmelze und Keim und kann mittels DSK über die
Beziehung f+ = DSK/a2 abgeschätzt werden [17,40]. Die erste und zweite Ableitung
von Gleichung (2) ergeben:
dW (n)
dn
=
2
3
cKBV
2/3
m σKSn
-1/3 −∆GVVm (27)
und
d2W (n)
dn2
= −2
9
cKBV
2/3
m σKSn
-4/3. (28)
So ergibt sich für Z2:
Z2 =
cKB
9π
· V
2/3
m σKS
kTn∗4/3
. (29)
Wie bereits im Abschnitt 2.1 erwähnt wurde, kann n∗ über dW (n)/dn = 0 ermit-
telt werden und damit ergeben sich folgende Beziehungen:
n∗2/3 =
4c2KBσ
2
KS
9V 2/3m ∆G
2
V
(30)
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und
n∗4/3 =
16c4KBσ
4
KS
81V 4/3m ∆G
4
V
. (31)
Schließlich ergibt sich τi zu:
τi =
4
π3
· 9πkT
cKBV 2/3m σKS
· 16c
4
KBσ
4
KS
81V 4/3m ∆G
4
V
· a
2
cKBDSK
· 9V
2/3
m ∆G
2
V
4c2KBσ
2
KS
=
16
π2
· kTV
2
mσKS
a2DKS∆G2
. (32)
B. Herleitung von Gleichung (18)
Im Fall von HOM im Volumen gilt für die stationäre Keimbildungsrate in Form
einer Frequenz
I = nV · kT
h
· exp
[
−(W
∗ +∆GD)
kT
]
· V, (33)
wobei V für das Volumen steht. Unter Verwendung der Gleichungen (4), (6)–(8)
und eines vereinfachten Ansatzes zur Beschreibung von ∆G (d. h. ξ = 0 [16]) kann
I folgendermaßen dargestellt werden:
I =
nVkTn
′ 1/3N 1/3A V
CNV 1/3m a
2
· 1
η
· exp
(
−4c
3
KBσ
3
KSV
2
mT
2
S
27∆H2Sk
· 1
T∆T 2
)
. (34)
Da in Gleichung (34) T im ersten Term gegenüber η im zweiten Term als konstant
betrachtet werden kann, ergibt sich
I =
C1
η
· exp
(
− C2
T∆T 2
)
, (35)
mit C1 und C2 als Konstanten. Wird Gleichung (17) logarithmiert, folgt
ln
(
N0
N(t)
)
= I δ, (36)
mit k = I und t = δ. Einsetzen von Gleichung (35) in (36) ergibt
ln
(
N0
N(∆T )
)
=
C1
η
· exp
(
− C2
T∆T 2
)
· δ, (37)
wobei N(t) in Gleichung (36) durch N(∆T ) ersetzt wird. Nach der Umstellung
folgt
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η
δ
· ln
(
N0
N(∆T )
)
= C1 · exp
(
− C2
T∆T 2
)
. (38)
Wenn Gleichung (38) wiederum logarithmiert wird, ergibt sich Gleichung (18). Im
Fall von HET an der Oberﬂäche würden nV durch n
′
O, W
∗ durch W ∗
HET
und V
durch O (Oberﬂäche) in Gleichung (33) ersetzt werden.
C. Überprüfung der Reproduzierbarkeit der
DSC-Messungen
Abbildung C.1:
Li2Si2O5-Kristallisationspeaks während der Upscans mit h
′
= 10Kmin-1 an drei Proben in Form
von Granulaten für L3. Die Lage der Kurven zeigt, dass die Messungen an Granulaten für L3
nicht reproduzierbar sind.
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Abbildung C.2:
Li2SiO3-Kristallisationspeaks während der Upscans mit h
′
= 10Kmin-1 an drei Proben in Form
von Granulaten für Z0P0 (oben) und Z8P0 (unten). Die Lage der Kurven zeigt, dass die Mes-
sungen an Granulaten für diese Gläser nicht reproduzierbar sind.
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Abbildung C.3:
Li2Si2O5-Kristallisationspeaks während der Upscans mit h
′
= 10Kmin-1 des Granulats (D90 >
1500µm) und einer monolithischen Probe von L3. Die Lage der Kurven zeigt eine deutliche
Oberﬂächenkristallisation, da der Kristallisationspeak des Granulats früher detektiert werden
kann als bei der monolithischen Probe.
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Abbildung C.4:
Li2SiO3-Kristallisationspeaks während der Upscans mit h
′
= 10Kmin-1 des Granulats (D90 >
1500µm) und einer monolithischen Probe von Z0P0 (oben) und Z8P0 (unten). Die Lage der
Kurven zeigt eine deutliche Oberﬂächenkristallisation, da der Kristallisationspeak des Granulats
früher detektiert werden kann als bei der monolithischen Probe.
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Abbildung C.5:
Li2SiO3-Kristallisationspeaks während der Upscans mit h
′
= 10Kmin-1 an drei Proben in Form
von Granulaten für Z0 (oben) und Z8 (unten). Die Lage der Kurven zeigt eine gute Reprodu-
zierbarkeit der Messungen an den Granulaten für diese Gläser.
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Abbildung C.6:
Li2SiO3-Kristallisationspeaks während der Upscans mit h
′
= 10Kmin-1 der Pulver mit D90 = 70
bis 212µm (Korngrößenverteilungen in Abbildung C.7), der Granulate (D90 > 1500µm) und der
monolithischen Proben von Z0 (oben) und Z8 (unten). Die Lage der Kurven zeigt eine deutliche
Volumenkristallisation, da die Kristallisationspeaks der monolithischen Proben früher detektiert
werden als bei den Pulverproben.
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Abbildung C.7:
Korngrößenverteilungen der zwei in Abbildung C.6 untersuchten Pulver jeweils von Z0 und Z8.
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D. Lithiumdisilicat
Abbildung D.1:
Verschiebung des Li2Si2O5-Kristallisationspeaks von L3 als TP0−TP. Dies führt zu einer Kurve mit
einem Tmax = 733K und ist der Keimbildungsratenkurve ähnlich. Die Fehlerbalken entsprechen
den 0,95-Konﬁdenzintervallen.
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Abbildung D.2:
Keimbildungswahrscheinlichkeit von L1 und L3 in Abhängigkeit von der Unterkühlung für jeweils
q = 5 und 10Kmin-1 (Daten von L1 aus [209]).
Abbildung D.3:
Kristallisationspeaks der Läufe 18, 143 und 307 aus dem isochronen statistischen Experiment
von L1 mit q = 5Kmin-1.
172 D. Lithiumdisilicat
Abbildung D.4:
Anpassung der thermodynamischen Triebkraft nach Gleichung (6) für den stabilen Makrokristall
[141] und den metastabilen Nanokristall (siehe auch Abbildung 6.9).
Abbildung D.5:
Schematische Darstellung eines Ausschnitts des Phasendiagramms Li2O-SiO2 mit Lithiumdisi-
licat als kongruent (links) und inkongruent (rechts) schmelzende stöchiometrische Verbindung
nach [62,210,248–250].
Da bei Betrachtung des vollständigen Phasendiagramms Li2O-SiO2 [162,212] keine
Aussage über die Art des Schmelzens der stöchiometrischen Verbindung Li2Si2O5
möglich ist, wird im Folgenden die vergrößerte Darstellung im Bereich dieser Ver-
bindung betrachtet. Die schematische Abbildung D.5 zeigt als Ausschnitt des Pha-
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sendiagramms die zwei prinzipiellen Möglichkeiten des Schmelzens von Verbindun-
gen, wobei Li2Si2O5 auf der linken Seite als eine kongruent und auf der rechten Sei-
te als eine inkongruent schmelzende Verbindung dargestellt ist [240]. Kracek [210]
hat festgestellt, dass ein Kristall der Zusammensetzung Li2Si2O5 bei T = 1306K
mit einem Kristall der Zusammensetzung Li2SiO3 und Schmelze im Gleichgewicht
steht und bereits 1K darüber vollständig aufgeschmolzen ist. Aus den folgenden
Überlegungen ergibt sich Abbildung D.5. Zum einen muss der theoretische kon-
gruente Schmelzpunkt von Li2Si2O5 nahezu identisch zur Temperatur des inkon-
gruenten Schmelzens sein, d. h. TS = 1307K [62, 248]. Dies würde bedeuten, dass
die Bildung eines Li2Si2O5-Kristalls unabhängig von der Kühlung einer Schmelze
eben dieser Zusammensetzung ist. Zum anderen ergibt sich jedoch bei genauerer
Betrachtung der Lage der Liquiduslinie in unmittelbarer Nähe der Verbindung
die rechte Darstellung [210, 249, 250]. Das inkongruente Schmelzen von Li2Si2O5
hat zur Folge, dass sich bei genügend langsamer Abkühlung einer Schmelze mit
der gleichen Zusammensetzung zunächst ein Primärkristall mit der Zusammen-
setzung eines Li2SiO3-Kristalls bildet und somit von der Zusammensetzung des
Li2Si2O5-Kristalls als Phase bei Raumtemperatur abweicht. Dies ist ein Indiz für
die heterogene Keimbildung von Li2Si2O5 aus der Schmelze.
Abbildung D.6:
N(t)/N0 in Abhängigkeit von der Zeit bei ∆T = 133K für L1 (braune Linie), L2 (schwarze
gestrichelte Linie) und L3 (olivfarbene Linie). Für die isochronen Messungen wurde N(t)/N0 aus
N(∆T )/N0 berechnet.
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Abbildung D.7:
Dicke der kristallinen Randzone von L3 in Abhängigkeit von der Verweilzeit der Proben im Ofen
bei T = 872K. Die gestrichelte Kurve stellt die beste lineare Anpassung dar.
E. Untersuchung zu den Ätzbedingungen am
Beispiel von Z3
Um den Einﬂuss der Ätzbedingungen zu untersuchen, wurde am Beispiel von Z3
(813K, 5min + 863K, 10min) die Ätzzeit bei gleicher Konzentration der HF-Säure
(Massenanteil = 0, 1%) variiert. So zeigt Abbildung E.1, oben eine deutliche Stei-
gerung der Größe der geätzten Strukturen mit zunehmender Ätzzeit. Wäre die
Ätzrate innerhalb der geätzten Volumina konstant, würde die Ätzzeit keine Aus-
wirkungen auf die Kristallanzahldichte haben. Abbildung E.1, unten zeigt jedoch
das Gegenteil. Mit zunehmender Ätzzeit steigt die Kristallanzahldichte bis NV bei
t ≈ 100 s innerhalb der Fehler einen konstanten Wert annimmt. Dies ist ein Hinweis
auf einen Konzentrationsgradienten innerhalb der geätzten Volumina.
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Abbildung E.1:
Einﬂuss der Ätzzeit am Beispiel von Z3 (Temperung: 813K, 5min + 863K, 10min; Massenanteil
HF von 0, 1%) auf oben: Größe der geätzten Strukturen nach Gleichung (22) und unten: Kris-
tallanzahldichte. Die Fehlerbalken entsprechen den 0,95-Konﬁdenzintervallen. Die Daten wur-
den [221] entnommen.
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Abbildung E.2:
Einﬂuss der Säurekonzentration auf das Gefüge am Beispiel von Z3 (Temperung: 813K, 5min
+ 863K, 10min; Ätzzeit = 10 s); Massenanteil HF: 0, 1% (oben links), 1% (oben rechts), 1, 5%
(unten links) und 3% (unten rechts). Die Proben wurden vor dem Ätzen geschliﬀen und poliert
und nach dem Ätzen mit Au bedampft.
Die Variation der Säurekonzentration bei gleicher Ätzzeit zeigt einen ähnlichen Ef-
fekt (Abbildung E.2). Wenn die Kristallanzahldichten jedoch unter gleichen Ätzbe-
dingungen bestimmt werden, werden diese um den gleichen Faktor verfälscht. Da I
aus der Steigung der NV–t-Kurve berechnet wird, kann dieser Fehler vernachlässigt
werden.
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F. ZrO2-haltige Glaskeramiken
Abbildung F.1:
REM-Aufnahme von Z8 nach den Temperstufen 852K, 5min + 923K, 5min. Es sei erwähnt, dass
die Probe für jede der beiden Stufen in den vorgeheizten Ofen verbracht wurde. Bearbeitung:
geschliﬀen, poliert, mittels HF (Massenanteil = 0, 5%) für t = 8 s geätzt und mit Au bedampft.
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Abbildung F.2:
Bestimmung der kristallinen Phasen von Z0 mit h
′
= 10Kmin-1 bis T = 1023, 1118 und 1148K;
oben: DSC-Signal, Mitte: optischer Eindruck der Probe (etwa 14mm breit) nach der Temperung
bis T = 1023K und unten: Diﬀraktogramme des Ausgangsglases und des Volumens nach den
verschiedenen Temperungen. Es sei darauf hingewiesen, dass in diesem Glas zusätzlich zu den
Kristallisationspeaks von Li2SiO3 und Li2Si2O5 ein dritter deutlicher Peak im DSC-Signal zu
sehen ist, der dem Cristobalit zugeordnet werden kann.
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Abbildung F.3:
Bestimmung der kristallinen Phasen von Z0P0 mit h
′
= 10Kmin-1 bis T = 1104K; oben: DSC-
Signal, Mitte: optischer Eindruck der Probe (etwa 14mm breit) nach der Temperung und unten:
Diﬀraktogramme des Ausgangsglases, der Oberﬂäche und des Volumens.
180 F. ZrO2-haltige Glaskeramiken
Abbildung F.4:
Kristallisationspeaks der mehrkomponentigen Gläser (ZrO2-haltig) während der Upscans mit
h
′
= 10Kmin-1; oben: Metasilicat-Peak und unten: Disilicat-Peak.
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Abbildung F.5:
Verschiebung des Li2SiO3-Kristallisationspeaks als TP0 − TP1 in Abhängigkeit von der Keimbil-
dungstemperatur für Haltezeiten von t = 10 und 60min auf der Keimbildungsstufe von Z0 (oben)
und Z3 (unten). Die Fehlerbalken entsprechen den 0,95-Konﬁdenzintervallen.
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Abbildung F.6:
Isotherme DSC-Signale während der Haltestufe in der Marotta-Methode [125, 126] mit einer
Haltezeit von t = 60min für Z0 (oben) und Z3 (unten). Während dieser Wärmebehandlung
kristallisieren die Gläser bereits bei Temperaturen von T ≈ Tmax. D. h. die gewählte Haltezeit
muss kürzer sein, um die Marotta-Methode anwenden zu können.
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Abbildung F.7:
Isotherme DSC-Signale während der Haltestufe in der Marotta-Methode [125, 126] mit einer
Haltezeit von t = 10min für Z0 (oben) und Z3 (unten). Während dieser Wärmebehandlung
kristallisieren die Gläser nicht. D. h. die gewählte Haltezeit ist geeignet, um die Marotta-Methode
anwenden zu können.
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Abbildung F.8:
DSC-Signale (h
′
= 10Kmin-1) der Li2SiO3-Kristallisationspeaks als Resultat der unterschiedli-
chen Haltezeiten bei TKB.
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Abbildung F.9:
Kristallisation des Rest-Metasilicates nach der Keimbildungsstufe am Beispiel von Z8; oben:
Temperaturprogramm und unten: DSC-Signal beim isochronen Aufheizen (h
′
= 10Kmin-1) nach
der Keimbildungsstufe. Die rote gestrichelte Linie zeigt die Temperatur bis zu der eine Probe
nach der Keimbildung geheizt wurde. Das Ergebnis der XRD-Analyse dieser Probe beﬁndet sich
im inneren Diagramm.
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Abbildung F.10:
Peaktemperatur der Disilicat-Kristallisation in Abhängigkeit von der Metasilicat-
Keimbildungszeit. Je länger die Keimbildungszeit auf der Metasilicat-Stufe ist, desto
mehr verschiebt sich die Peaktemperatur des Disilicates zu kleineren Temperaturen bis eine
Sättigung erreicht ist.
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Abbildung F.11:
Kühlbarkeit der Gläser; oben: Metasilicat-Kristallisationspeaks während der Upscans (h
′
=
10Kmin-1) der ungekühlten Gläser (durchgezogene Linie) und der bei Tf für t = 60min ge-
kühlten Gläser (gestrichelte Linie) und unten: Keimbildungsbeginn aus der Marotta-Auftragung
(Abbildung 5.12, oben) in Abhängigkeit von Tf. Ausgenommen Z0, das im DSC-Signal bereits
einen Verschub von TP1 nach der Kühlung zeigt, lassen sich die mehrkomponentigen Gläser
(ZrO2-haltig) ohne Keimbildung kühlen.
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Abbildung F.12:
Dichte nach Archimedes in Abhängigkeit vom ZrO2-Gehalt für die Ausgangsgläser (Kreise) und
die getemperten Proben, die entweder ein Meta- (Dreiecke) oder ein Disilicat-Gefüge (Quadrate)
aufweisen. Die durchbrochenen Linien dienen als visuelle Führung.
